Mesures de champs et identification de modèles de plasticité cristalline by Gérard, C
Mesures de champs et identification de mode`les de
plasticite´ cristalline
Ce´line Ge´rard
To cite this version:
Ce´line Ge´rard. Mesures de champs et identification de mode`les de plasticite´ cristalline.




Submitted on 1 Sep 2008
HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.
L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destine´e au de´poˆt et a` la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publie´s ou non,
e´manant des e´tablissements d’enseignement et de
recherche franc¸ais ou e´trangers, des laboratoires
publics ou prive´s.
UNIVERSITE PARIS 13 - PARIS NORD
INSTITUT GALILEE
THESE
pour obtenir le grade de
Docteur de l’Universite´ Paris 13
Spe´cialite´ (( Me´canique, option Mate´riaux ))
pre´sente´e et soutenue publiquement par
Ce´line GERARD
le 25 avril 2008
Mesures de champs et identification
de mode`les de plasticite´ cristalline
Directeur de the`se : G. Cailletaud
Philippe Bompard Professeur, Ecole Centrale de Paris Pre´sident
Ve´ronique Favier Docteur HdR, ENSAM Paris Rapporteur
Philippe Pilvin Professeur, Universite´ de Bretagne-Sud Rapporteur
Brigitte Bacroix Directrice de Recherche CNRS, Universite´ Paris 13 Examinatrice
Michel Bornert Docteur, Ecole Polytechnique Examinateur
Georges Cailletaud Professeur, Mines Paris - Paristech Examinateur
Colette Rey Professeur, Universite´ Paris 13 Examinatrice
Siegfried Schmauder Professeur, IMWF Universita¨t Stuttgart Examinateur
Re´nald Brenner Docteur, Universite´ Paris 13 Invite´
Sylvain Leclercq Docteur HdR, EDF R&D Invite´

UNIVERSITE PARIS 13 - PARIS NORD
INSTITUT GALILEE
THESE
pour obtenir le grade de
Docteur de l’Universite´ Paris 13
Spe´cialite´ (( Me´canique, option Mate´riaux ))
pre´sente´e et soutenue publiquement par
Ce´line GERARD
le 25 avril 2008
Mesures de champs et identification
de mode`les de plasticite´ cristalline
Directeur de the`se : G. Cailletaud
Philippe Bompard Professeur, Ecole Centrale de Paris Pre´sident
Ve´ronique Favier Docteur HdR, ENSAM Paris Rapporteur
Philippe Pilvin Professeur, Universite´ de Bretagne-Sud Rapporteur
Brigitte Bacroix Directrice de Recherche CNRS, Universite´ Paris 13 Examinatrice
Michel Bornert Docteur, Ecole Polytechnique Examinateur
Georges Cailletaud Professeur, Mines Paris - Paristech Examinateur
Colette Rey Professeur, Universite´ Paris 13 Examinatrice
Siegfried Schmauder Professeur, IMWF Universita¨t Stuttgart Examinateur
Re´nald Brenner Docteur, Universite´ Paris 13 Invite´
Sylvain Leclercq Docteur HdR, EDF R&D Invite´

A Jean-Pierrre Caruelle,
qui m’a accueillie ...
au printemps 1995.

(( La science a-t-elle promis le bonheur ?
Je ne le crois pas. Elle a promis la ve´rite´,
et la question est de savoir si l’on fera jamais du





aboutissement de ce Doctorat est avant tout le fruit d’un parcours jalonne´, comme
tant d’autres, de nombreuses rencontres. Celles-ci ont permis, anne´es apre`s an-
ne´es, l’e´laboration et l’enrichissement d’un projet qui s’accompagne, bien au dela`
du scientifique, d’un choix de vie. Pleinement consciente de la chance extraordinaire dont
j’ai be´ne´ficie´, je voudrais profiter de la page qui m’est ici offerte pour remercier en toute
since´rite´ les personnages les plus marquants de cette trajectoire.
M
a premie`re rencontre avec l’univers de la science, si l’on en exclut momenta-
ne´ment mes parents, a e´te´ celle du Professeur Germain. Parler du tre`s grand
scientifique est assure´ment un ple´onasme... mais a` 3 ans et un peu plus, je dois
confesser que le principe des puissances virtuelles, la me´canique, et toute la science
e´taient bien loin de mes pre´occupations ! Enfant, j’e´tais simplement fascine´e par la ge´-
ne´rosite´ et la grandeur humaine dont vous rayonniez, Professeur. Ainsi, le premier ide´al
de la recherche que j’ai construit e´tait celui du ”Professeur avec un grand P”, qui allie
Sciences et Humanite´. Merci, Professeur, de ce tre`s beau cadeau.
D
ix ans apre`s... ma de´cision e´tait prise : je voulais eˆtre chercheur. Je dois aux Pro-
fesseurs Jean-Pierre et Danie`le Caruelle de m’avoir alors accueillie au CRRET
pour mon tout premier stage, et d’avoir ainsi largement conforte´ mon choix.
Je retiendrai de vous, Danie`le, votre patience et votre extraordinaire pe´dagogie, lorsque
vous m’expliquiez l’e´tude de la prote´ine HARP alors que j’e´tais encore au colle`ge !
Avec Jean Delbe´, vous m’avez e´galement inculque´, et le mot est faible, toute l’importance
du travail en e´quipe. Notion si pre´cieuse en recherche... Combien de fois n’y ai-je pas
repense´ au cours de cette the`se.
Jean-Pierre, vous avez e´te´ pour moi le relais du Professeur Germain, associant savoir,
brio, et ge´ne´rosite´. Merci de la confiance que vous m’avez accorde´e si toˆt, et de vos en-
couragements renouvele´s plusieurs anne´es apre`s. Je n’aurais jamais imagine´ ce 25 avril
sans votre pre´sence.
xE
n 2003, a commence´ pour moi la me´canique. C’e´tait l’e´poque du DEA (( Me´canique
et Mate´riaux )). Je crois que tous les anciens de (( MM )) en gardent un souvenir
fort.
Cette anne´e-la`, MM. Pineau et Zaoui ont eu un roˆle-cle´ dans mon itine´raire. C’est en
effet aupre`s d’eux que j’ai cherche´ conseils pour le choix de mon (( entre´e en the`se )).
L’un m’a propose´ un Directeur de the`se re´pondant a` mes attentes, l’autre un sujet, des
laboratoires, un environnement. Du sur-mesure !
Je souhaiterais adresser a` ces deux Professeurs (avec un grand P !) toute ma reconnais-
sance pour leurs pre´cieux conseils, leur disponibilite´ et leur e´coute attentive.
A
mon sens, la the`se (la recherche ?) est avant tout une histoire d’e´quipe. Le roˆle du
Directeur et des encadrants s’en trouve bien souvent eˆtre essentiel a` la qualite´ de
son de´roulement : il en a e´te´ ainsi de cette the`se.
Parmi ces Professeurs qui m’ont permis de forger mes choix, Georges Cailletaud oc-
cupe une place toute particulie`re. Avec cette chaleur humaine qui vous caracte´rise, vous
m’avez ouvert votre porte, m’offrant ainsi une relation personnelle d’une grande richesse.
Chaque the`se est une aventure. Celle-ci, fe´de´rative, demandait parfois quelques dons
d’e´quilibristes. En en assurant la direction, vous avez e´te´ un guide audacieux et si dis-
ponible, toujours pre´sent et tre`s re´actif, lanc¸ant sans cesse de nouveaux de´fis, tout en
cultivant continuement le consensus. Enfin, vous avez introduit dans cette aventure une
dose conside´rable d’humanite´, et elle en avait bien besoin ! Un GRAND merci pour ce
parcours... qu’il ne s’arreˆte surtout pas la` !
Je tiens e´galement a` remercier Brigitte Bacroix pour son (( fair-play )), ses positions
constructives, son roˆle fe´de´rateur. Votre pragmatisme et votre mode´ration constante de
la gˆıte du navire ont e´te´ pre´cieux.
Avoir Michel Bornert dans son encadrement est un atout certain. Dommage qu’il m’ait
fallu un peu de temps pour trouver la (( longueur d’onde )) de la communication sereine.
J’espe`re ve´ritablement, au-dela` de cette the`se, pouvoir encore be´ne´ficier de votre sens du
de´tail, et de l’amplitude de votre champ d’action.
Que Je´roˆme Cre´pin, au LMS, et Renald Brenner, au LPMTM, soient e´galement remer-
cie´s pour leur soutien respectif.
Enfin, je souhaite a` bien des the´sards un partenaire industriel qui, comme Sylvain Le-
clercq, pour le compte d’EDF, fait preuve de souplesse, de compre´hension et d’ouverture.
Merci e´galement, Sylvain, pour la qualite´ de nos e´changes. Ils ont certes e´te´ peu nom-
breux, mais ne´anmoins fructueux.
P
arce qu’une the`se est plus prosa¨ıquement faite d’expe´rimentations et de calculs,
de beaucoup d’essais et de quelques re´ussites, je voudrais saluer ici ceux qui les
ont partage´s au plus pre`s : Daniel Caldemaison, Thierry Chauveau, Jean-Laurent
Dourmaux, Pascale Hennion, Franck N’Guyen, Vale´rie Mounoury et Gre´gory Sainte-
Luce. Sans rien avoir choisi du fonctionnement si particulier de cette the`se, vous avez
accepte´ d’en jouer pleinement le jeu, et toujours avec le sourire de surcroˆıt. Un grand
merci donc a` cette fine e´quipe, ce fut un grand plaisir de partager avec vous le quotidien
de ces trois anne´es.
xi
C
e travail s’est effectue´ au sein de trois laboratoires. Que leur(s) directeur(s) respec-
tif(s) soient ici remercie´s de leur accueil : Brigitte Bacroix, puis Patrick Franciosi
pour le Laboratoire des Proprie´te´s Me´caniques et Thermodynamiques des Mate´-
riaux, Jean-Pierre Trottier, puis Esteban P. Busso pour le Centre des Mate´riaux, et
Bernard Halphen pour le Laboratoire de Me´canique des Solides.
Par ailleurs, je voudrais e´galement remercier ceux qui ont apporte´ un rayon de soleil
les jours de pluie. Je renonce faiblement a` l’ambition d’eˆtre ici exhaustive : avec trois
laboratoires la taˆche est (trop) rude. Que ceux qui ne trouveraient pas ici leur nom n’en
prennent pas ombrage... la place fait de´faut ! Je me contenterai donc de citer brie`vement :
Andre´ Zaoui, Jean Salenc¸on, Jean Raphanel, Alexandre Dimanov, Andrei Constanti-
nescu, Aure´lie Wauthier, Anis Aouafi, He´le`ne Re´gle´, le (( bureau russe )), Clara Panait,
Ibrahima Gueye, Aure´lie Jean, Arnaud Longuet, Marc Ble´try, Odile Adam, Nikolay Osi-
pov, Farida Azzouz, Stephane Quilici, Samuel Forest, Jacques Besson, Pierre Gilormini,
Be´atrice Desoudin, et plus largement les e´quipes (( Microme´ca )), (( Cocas )), (( Cal )),
(( Val )), et (( Prim )).
S
ur la ligne d’arrive´e, la chance et l’honneur d’un jury d’exception. Je voudrais lui
exprimer toute ma gratitude pour avoir bien voulu porter attention a` ce travail.
Je souhaiterais particulie`rement remercier Philippe Bompard d’en avoir exerce´ la
pre´sidence, et surtout de l’inte´reˆt porte´ a` cette the`se depuis son commencement.
Ve´ronique Favier et Philippe Pilvin ont eu la lourde taˆche de rapporter en un temps tre`s
court. Merci a` Ve´ronique Favier pour son e´clairage et sa tre`s grande compre´hension.
Grand merci a` Philippe Pilvin de m’avoir fait be´ne´ficier de son expertise au travers
de nos nombreux e´changes et de ses judicieux conseils. J’ai beaucoup appris en peu de
temps. J’aimerais qu’il s’agisse la` de l’amorce d’un travail plus ambitieux.
Merci e´galement a` Colette Rey, ainsi qu’a` Siegfried Schmauder de leur pre´sence et de leur
apport respectif. Thanks a lot Professor for all interesting exhanges we had at IWCMM16
and 17, and more informally in Paris. I sincerly hope to have new opportunities.
P
arce que ces remerciements-la` ne s’inscrivent dans aucune chronologie, je les ai
garde´s pour la fin ... Un immense merci a` mes proches, ma famille et mes amis
pour avoir fait preuve a` chaque instant d’une compre´hension et d’une patience
hors du commun, de m’avoir accorde´ sans re´serve leur total soutien.
Cette the`se est avant tout le fruit d’un e´norme sacrifice commun. Ils en ont endure´ le
quotidien sans jamais faiblir. Il n’y a pas de mots assez fort pour dire toute ma recon-
naissance et mon amour a` Maman et Papa.
Le 4 juillet 2008, dans un avion ...




Avant d’entrer dans le vif du sujet, nous nous devions de pre´senter ici le contexte quelque
peu particulier de cette the`se. Plus que toute autre, elle aura e´te´ celle de la (( mise en œuvre
conjointe )). Ne´e de la Fe´de´ration Francilienne de Me´canique des Mate´riaux, Structures et
Proce´de´s (F2Mmsp), commanditaire fe´de´ratif et audacieux, elle s’est de´roule´e dans trois la-
boratoires d’accueil :
– le Laboratoire des Proprie´te´s Me´caniques et Thermodynamiques des Mate´riaux de l’Uni-
versite´ Paris 13,
– le Laboratoire de Me´canique des Solides de l’Ecole Polytechnique,
– le Centre des Mate´riaux de l’Ecole des Mines de Paris.
Scientifiquement et financie`rement, cette e´tude rele`ve e´galement d’un partenariat entre le
CNRS et EDF, avec le soutien de son de´partement Me´canique et Mate´riaux des Composants.
Ainsi,
– la base de donne´es expe´rimentales concernant le phe´nome`ne du rochet sur inox 316L a
e´te´ fournie par EDF,
– la caracte´risation du cuivre s’est effectue´e pour partie au LPMTM (mesures DRX), pour
partie au LMS (caracte´risation microstructurale),
– certains usinages proviennent de l’atelier du Centre des Mate´riaux (e´lectro-e´rosion au
fil), d’autres de celui du LMS,
– la premie`re e´tape des chargements a e´te´ re´alise´e au LPMTM (pre´-cisaillement ou pre´-
laminage), la seconde au LMS (cyclage in-situ),
– les calculs e´le´ments finis ont e´te´ conduits au Centre des Mate´riaux,
– les approches en champs moyens partage´es entre le Centre des Mate´riaux, le LPMTM
et le LMS ...
et l’ensemble des re´sultats de´battus et analyse´s, dans les laboratoires ou en re´union ge´ne´-
rale, avec : Brigitte Bacroix, Re´nald Brenner, Michel Bornert, Je´roˆme Cre´pin, Samuel Forest,
Sylvain Leclercq (Encadrants), et Georges Cailletaud (Directeur de the`se).
Pre´sentons donc tout d’abord les parties en pre´sence ... la Fe´de´ration bien suˆr, mais aussi
PERFECT, IVA et PHONON, les trois projets dont rele`ve cette the`se.
2La Fe´de´ration Francilienne de Me´canique des Mate´riaux, Structures et Proce´de´s.
Place´e sous l’e´gide du CNRS, la F2Mmsp associe par convention deux universite´s, deux
e´tablissements de recherche, et six e´coles d’inge´nieurs, soit une vingtaine de laboratoires de
recherche. Elle a, notamment, pour objectifs :
– de renforcer et valoriser le potentiel scientifique de ce groupement, et d’en ame´liorer la
visibilite´ re´gionale, nationale et internationale ;
– de re´pondre, en les anticipant, aux besoins scientifiques de l’industrie en matie`re d’uti-
lisation de mate´riaux, et de conception des structures.
La pre´occupation scientifique est donc de concevoir et de mettre en œuvre des approches multi-
e´chelles des proprie´te´s et des re´ponses me´caniques - multiphysiques, tant pour les composants
que pour les syste`mes et les proce´de´s. Cette de´marche doit eˆtre initie´e a` la fois du point de
vue de la mode´lisation, de la simulation, et de l’expe´rimentation aux fins de rapprocher dans
ces divers domaines les aspects mate´riaux, structures et proce´de´s.
IVA et PHONON sont deux projets coordonne´s par la Fe´de´ration Francilienne de Me´canique
des Mate´riaux, Structures et Proce´de´s.
Le projet Identification et VAlidation par mesures de champs (IVA) vise a` progres-
ser sur trois plans :
– de´velopper les me´thodologies d’inversion adapte´es aux tre`s larges possibilite´s ouvertes
par les mesures de champs,
– disposer d’approches inverses pour l’identification de mode`les stochastiques,
– progresser quant a` la validation d’un mode`le par rapport a` des crite`res d’erreur pre´de´-
finis, question actuellement encore ouverte.
Les principales e´quipes implique´es sont issues des laboratoires LMS (Ecole Polytechnique),
LMT (Ecole Normale Supe´rieure de Cachan), LPMTM (Universite´ Paris 13), LMSSMat (Ecole
Centrale de Paris), DMSE (ONERA).
Le projet Plasticite´ et HOmoge´ne´isation NON line´aire (PHONON) s’inte´resse :
– au de´veloppement de mode`les a` champs moyens inte´grant les fluctuations des champs
me´caniques au sein des phases constitutives,
– a` la recherche de formulations plus performantes pour le traitement de situations dans
lesquelles les comportements locaux sont complexes,
– a` la notion de volume e´le´mentaire repre´sentatif et a` l’analyse des liens entre son extension
et la nature du comportement effectif.
Les principales e´quipes implique´es sont issues des laboratoires LMS (Ecole Polytechnique),
Centre des Mate´riaux (Mines Paris), LMSSMat (Ecole Centrale de Paris), LMT (Ecole Nor-
male Supe´rieure de Cachan), LIM (Ecole Nationale Supe´rieure d’Arts et Me´tiers), LPMTM
(Universite´ Paris 13), LMSGC (Ecole Nationale des Ponts et Chausse´es), LaM (Universite´ de
Marne-la-Valle´e).
3Le projet europe´en PERFECT
PERFECT a pour objectif de pre´voir, avec une pre´cision accrue, l’e´volution dans le temps
des mate´riaux des re´acteurs nucle´aires, par le de´veloppement d’un ensemble d’outils de simu-
lation nume´rique depuis l’e´chelle ab initio jusqu’a` celle des cuves de re´acteurs sous pression.
Coordonne´ par EDF et approuve´ par la Commission Europe´enne, ce projet rassemble vingt-
huit partenaires (douze organisations nucle´aires, seize universite´s ou centres de recherche)
provenant de douze pays europe´ens. Son budget global pour quatre ans est de 18 millions
d’euros, dont 7,5 finance´s par la Commission Europe´enne dans le cadre de son programme
EURATOM.
PERFECT se subdivise en quatre sous-projets :
– ”Integration platform”, qui coordonne l’ensemble des outils nume´riques et leur de´velop-
pement,
– ”Physic Modelling”, dont l’objectif est de fournir des mode`les multi-e´chelles des mi-
crostructures apre`s radiation, expe´rimentalement valide´s, ainsi que les simulations par
Dynamique des Dislocations associe´es,
– ”RPV Mechanics” (RPV pour ”Reactor Pressure Vessel”), qui doit de´finir le compor-
tement en plasticite´ et rupture des mate´riaux irradie´s, depuis l’e´chelle de la plasticite´
cristalline issue des mode´lisations par Dynamique des Dislocations, jusqu’au niveau des
e´prouvettes, voire des composants a` l’e´chelle macroscopique,
– ”Internal Mechanics and Corrosion”, qui vise a` cre´er et ve´rifier un code de pre´diction
du comportement de la partie interne des re´acteurs, en tenant compte des limites de
dure´e de vie impose´es par l’endommagement duˆ a` la corrosion sous contrainte assiste´e
de l’irradiation.
4Fig. 1 – Mode´lisation multi-e´chelle : des atomes individuels a` la cuve de re´acteur.
[Baron et le PERFECT Consortium, 2004]
Introduction
(( OÎ polloÜ dèw qrin êqein, Â boul , tÄ kathgìrú, íti moi paraskeÔase tän gÀna toutonÐ.
Prìteron gr oÎk êqwn prìfasin âf' ©c toÜ bÐou lìgon doÐhn, nunÈ di toÜton eÒlhfa. ))1
Lysias (440-380 av. J.-C.), Pour l’Invalide.
Depuis quelques anne´es, les travaux de recherche mene´s en vue de la description du com-
portement plastique de mate´riaux polycristallins connaissent un nouvel essor. En effet, cette
the´matique be´ne´ficie actuellement de la convergence des de´veloppements des moyens d’analyse
expe´rimentaux (microextensome´trie, EBSD, diffraction) et des outils de simulation (calculs
d’agre´gats polycristallins, homoge´ne´isation non line´aire) vers une description de plus en plus
fine de la microstructure et des he´te´roge´ne´ite´s de champs me´caniques. Pour autant, la mise
en œuvre conjointe et la comparaison de ces diffe´rentes approches n’avaient pas e´te´ re´alise´es.
Cette de´marche apparaˆıt comme potentiellement tre`s riche tant pour la de´termination de la
loi de comportement monocristalline que pour l’e´valuation de la pertinence des diffe´rents mo-
de`les.
Par ailleurs, l’inte´reˆt des approches multi-e´chelles n’est plus a` de´montrer. La volonte´ de mieux
prendre en compte la microstructure des mate´riaux, d’introduire des parame`tres caracte´ris-
tiques (morphologie, fractions volumiques, texture etc.), permet d’accroˆıtre le caracte`re pre´dic-
tif des mode`les, et donc d’aboutir d’un point de vue industriel a` une meilleure transfe´rabilite´
des proprie´te´s me´caniques entre l’e´prouvette et la structure. Si la simulation des proce´de´s
de mise en forme a` partir de simulations atomiques rele`ve encore du futur, la pre´diction du
comportement d’un volume e´le´mentaire repre´sentatif a` partir de re´sultats de dynamique des
dislocations est accessible. Cependant, de nombreuses hypothe`ses restent a` valider. A titre
d’exemple, la description de l’e´crouissage latent souffre toujours d’une quantification plus
qu’incertaine des interactions entre syste`mes de glissement. A l’autre bout de l’e´chelle d’e´tude
que nous nous accordons, des chargements complexes tels que le chargement orthogonal ou
les phe´nome`nes de rochet sont encore mal de´crits macroscopiquement, et quasi inconnus aux
e´chelles plus fines.
1(( Pour un peu, citoyens du Conseil, je remercierais mon accusateur de m’avoir intente´ ce proce`s : jusqu’ici,
je n’avais pas eu l’occasion de rendre compte de ma conduite ; il me la fournit aujourd’hui. ))
6Fig. 2 – Repre´sentation sche´matique des possibilite´s de simuler et d’observer le comportement
plastique d’un volume de matie`re de taille donne´e pendant un temps physique (dans le cas
des simulations dynamiques). Les frontie`res trace´es en traits pleins repre´sentent les limites de
validite´ des mode`les. Les pointille´s montrent les limites actuelles impose´es par la puissance
des calculateurs. [Fivel, 2006].
Tout l’enjeu du travail ici pre´sente´ est donc de de´velopper une de´marche multi-e´chelles
multi-approches. Son objectif est double :
– l’enrichissement global de la de´marche par la comple´mentarite´ des re´sultats, ce qui
pre´sentement sera illustre´ au cours des chapitres 2 et 4 ;
– la confrontation, voire l’e´valuation, de (certains) mode`les, comme il est pre´sente´ au
chapitre 6.
L’enjeu industriel se pose en terme de mode´lisation de la plasticite´ sous des chargements
complexes tels que le phe´nome`ne du rochet. Ce dernier apparaˆıt lors de chargements cycliques
a` contrainte moyenne non nulle. Re´curant lors des phases transitoires de fonctionnement des
re´acteurs, il est dangereux par son caracte`re insidieux : il peut conduire a` la ruine de la struc-
ture par de´formation progressive sans qu’aucun des seuils usuellement de´finis ne soit atteint.
De nombreuses e´tudes ont e´te´ mene´es sur le sujet, particulie`rement dans les anne´es 70-80, a`
l’e´poque de Phe´nix et Superphe´nix. La base de donne´es expe´rimentales disponible est riche
et la de´formation progressive de´sormais bien caracte´rise´e. Les mode´lisations e´labore´es ne sont
pas moins nombreuses, pour autant, la repre´sentation, et donc la pre´vision, du comporte-
ment reste incertaine : soit l’accroissement de de´formation n’est pas pris en compte, soit il est
surestime´.
7La de´marche ici retenue se veut progressive tant dans la complexite´ des chargements e´tu-
die´s que pour l’e´chelle d’approche. L’ide´e maˆıtresse est en effet de de´composer autant que pos-
sible la description du comportement sous chargements complexes en sous-proble`mes. Ainsi le
point de de´part est fixe´ au syste`me de glissement sous chargements monotones (cisaillement,
traction), et leurs compose´s.
Dans un second temps, les chargements cycliques sont adjoints a` l’e´tude. De meˆme une seconde
e´chelle d’analyse est introduite. Interme´diaire entre le monocristal et le volume e´le´mentaire
repre´sentatif, se limitant donc a` une longueur caracte´ristique de quelques grains, elle nous
permettra de nous focaliser sur la localisation de la de´formation en surface. Nous l’appelle-
rons par la suite (( me´soscopique )).
Enfin, la de´marche multi-approches de´veloppe´e nous permet de confronter plusieurs descrip-
tions du comportement au niveau du polycristal.
Le plan adopte´ dans ce manuscrit refle`te la progression de´crite ci-dessus.
– La partie I rapporte l’e´tude mene´e sur la description quantitative de l’e´crouissage latent
dans les mode`les monocristallins. Des essais mene´s sous compositions de chargements
monotones nous permettent de nous appuyer sur une re´fe´rence expe´rimentale. Une me´-
thode d’identification par calculs e´le´ments finis sur e´le´ment de volume de´pourvu de
surface est de´veloppe´e. Enfin, les re´sultats obtenus sont confronte´s a` l’aide de diffe´rents
mode`les d’homoge´ne´isation afin d’acque´rir une certaine inde´pendance de l’identification
vis-a`-vis de la transition d’e´chelles employe´e. Deux lois monocristallines sont e´tudie´es :
l’une quasi-physique, l’autre phe´nome´nologique cristalline.
– La partie II est le lieu d’une analyse de la localisation de la de´formation en surface et
de son e´volution selon et au cours des chargements. Les chargements cycliques sont ici
introduits. Les mesures de champs effectue´es lors d’essais in situ donnent acce`s a` une ca-
racte´risation a` diffe´rents stades. Les cartographies EBSD des zones e´tudie´es permettent
de de´velopper des microstrutures repre´sentatives et donc de confronter les champs ob-
tenus expe´rimentalement et par calculs e´le´ments finis.
– La partie III donne une e´valuation nume´rique de plusieurs mode`les a` champs moyens en
regard d’une approche e´le´ments finis par calculs pe´riodiques, eux-meˆmes pre´alablement
(( disse´que´s )) quant a` leur repre´sentativite´ par grains. Cette e´valuation est effectue´e en
moyenne par phase, la phase e´tant ici conside´re´e comme une orientation cristallogra-
phique, et en moyenne sur le volume e´le´mentaire repre´sentatif (VER).
De´velopper une de´marche multi-e´chelles multi-approches conduit a` des connections quasi
(( tri-dimensionnelles )) difficiles a` rendre dans un me´moire fatalement (( inscrit dans le plan ))
8... Le lecteur voudra bien excuser l’ine´vitable gymnastique des renvois entre chapitres.
Fig. 3 – Il euˆt e´te´ inte´ressant de pouvoir e´crire ce manuscrit en trois dimensions : l’axe x pour
les e´chelles, l’y pour les chargements, et le z pour l’approche utilise´e. Cette mise en œuvre
n’e´tant pas encore a` l’ordre du jour, il a bien fallu se re´soudre a` en choisir un ... La progression
des e´chelles a ici e´te´ privile´gie´e : syste`mes de glissement pour la premie`re partie, la bande de







(( M. Arago avait une anecdote favorite. Quand Laplace eut publie´ sa Me´canique ce´leste, disait-il,
l’empereur le fit venir. L’empereur e´tait furieux. - Comment, s’e´cria-t-il en apercevant Laplace, vous faites
tout le syste`me du monde, vous donnez les lois de toute la cre´ation et dans tout votre livre vous ne parlez
pas une seule fois de l’existence de Dieu ! - Sire, re´pondit Laplace, je n’avais pas besoin de cette
hypothe`se. ))
Victor Hugo (1802-1885), Choses vues
L’objectif de cette premie`re partie du me´moire est de de´velopper une nouvelle identification du
comportement monocristallin afin de mieux prendre en compte la (( physique )) du mouvement
des dislocations, et notamment leurs interactions, dans les mode`les.
Ce premier chapitre est le lieu d’un e´tat de l’art en la matie`re et permet de poser les axes et
me´thodes de notre de´marche.
Le comportement du monocristal, ainsi que sa description par les mode`les, sont tout d’abord
rappele´, avec un focus sur les interactions entre syste`mes de glissement. Les dernie`res publica-
tions sur la quantification des interactions sont de´crypte´es. Une courte pre´sentation des lois
monocristallines permet d’introduire et d’exposer les deux mode`les utilise´s dans ce travail, a`
savoir celui de Me´ric et Cailletaud, et celui de Tabourot-Teodosiu.
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La de´formation re´sulte, dans le cadre des faibles de´formations et a` tempe´rature ambiante,
du glissement des dislocations sous l’effet de la contrainte applique´e. Des dislocations mobiles
sans cesse renouvele´es par des me´canismes de multiplication, tels les sources de Franck-Read,
sont e´limine´es en surface, ou annihile´es par combinaison avec des dislocations de signe oppose´.
Cependant, cette e´limination e´tant incomple`te, un stockage important de lignes de dislocations
a lieu pendant la de´formation. Celles-ci sont bloque´es par divers obstacles, notamment par
interactions avec d’autres dislocations.
1.1 Etat de l’art
1.1.1 Les interactions entre dislocations
Les diffe´rents types d’interactions entre un syste`me de glissement donne´, dans un cristal
CFC, et les dislocations d’autres syste`mes, ont e´te´ re´pertorie´s depuis 1960 [Hirth, 1960].
Il est ge´ne´ralement admis que seules les dislocations se´cantes, ou (( arbres de la foreˆt )) consti-
tuent potentiellement des obstacles durcissants. Ainsi, pour des dislocations parfaites, et dans
le cas de syste`mes se´cants, un syste`me donne´ peut former trois types de jonction : la jonction
de Hirth, la jonction glissile et la jonction de Lomer. Il existe deux configurations possibles
conduisant a` des jonctions de Lomer, deux autres a` des jonctions de Hirth, mais quatre me`nent
a` des jonctions glissiles.
Hors des syste`mes se´cants, trois types d’interactions peuvent intervenir. Il s’agit tout d’abord
des interactions dipolaires, a` savoir l’interaction d’un syste`me avec lui-meˆme, ou avec un
syste`me coplanaire. L’interaction d’auto-e´crouissage est plus faible que celles donnant lieu
a` formation de jonctions. Puis viennent les interactions entre syste`mes coplanaires, lesquels
conduisent a` des configurations glissiles. Enfin, se distingue l’interaction entre un syste`me et
son syste`me de´vie´, appele´e e´galement interaction coline´aire. Les notations de Schmid et Boas
[Schmid et Boas, 1935], utilise´es pour repe´rer les syste`mes de glissement sont rappele´es au
tableau 1.1.
A2 A3 A6 B2 B4 B5 C1 C3 C5 D1 D4 D6
Plan {1¯11} {111} {1¯1¯1} {11¯1}
Vis <01¯1> <101> <110> <01¯1> <1¯01> <1¯10> <011> <101> <1¯10> <011> <1¯01> <110>
Tab. 1.1 – Notation de Schmid et Boas [Schmid et Boas, 1935] permettant de repe´rer les
syste`mes de glissement. Pour chaque syste`me, la lettre indique le plan de glissement tandis
que le chiffre de´signe le vecteur de Burgers.
Donne´es expe´rimentales
Les proprie´te´s plastiques des monocristaux de structure cubique a` faces centre´es sont ex-














Tab. 1.2 – Classement des interactions selon Basinski et Basinski [Basinski et Basinski, 1979],
et Franciosi [Franciosi et al., 1980]. Analyses conduites pour des mate´riaux a` structures cris-
tallographiques cubiques a` faces centre´es. Les travaux de Franciosi ici indique´s portent sur
du cuivre. Basinski et Basinski effectuent une synthe`se des donne´es bibliographiques obtenues
essentiellement sur du cuivre pur en glissement simple.
et, a` basse et moyenne tempe´rature, du glissement de´vie´. Par contre, il y a peu d’informations
expe´rimentales quantitatives disponibles quant a` la description des interactions entre sys-
te`mes de glissement. Seules des estimations indirectes et approximatives ont pu eˆtre obtenues
au travers de l’e´valuation de l’e´crouissage latent sur des monocristaux [Franciosi et al., 1980],
[Wu et al., 1991].
En effet, il s’agit de proce´der a` des essais de traction en glissement simple avec changement
de trajet. Une pre´-de´formation en glissement simple est d’abord re´alise´e dans l’objectif de
densifier un des syste`mes de glissement et donc de cre´er un durcissement latent des syste`mes
qui lui sont se´cants. Lors de la seconde e´tape, un nouvel axe de traction est choisi de manie`re
a` se trouver toujours en glissement simple, mais pour un des syste`mes se´cants du premier
syste`me sollicite´.
En 1979, Basinski et Basinski [Basinski et Basinski, 1979] pre´sentent une compilation de re´-
sultats. En 1980, Franciosi [Franciosi et al., 1980] classe lui aussi les diffe´rents types d’interac-
tions entre eux, mais de fac¸on assez diffe´rentes (voir le tableau 1.2). Il est a` noter toutefois que
Basinski et Basinski avaient peu d’informations sur les interactions de Lomer, tandis que Fran-
ciosi a obtenu ses re´sultats sur le syste`me de´vie´ (interaction coline´aire) de fac¸on tre`s indirecte.
A partir de cet ensemble de re´sultats expe´rimentaux, Bassani et Wu [Bassani et Wu, 1991],
en 1991, e´tablissent un nouveau classement par force croissante des interactions :
Auto-e´crouissage < Coline´aire < Hirth < Coplanaire < Glissile < Lomer.
Apport de la dynamique des dislocations
Re´cemment, des simulations ont tente´, par le biais de la dynamique des dislocations,
d’e´valuer quantitativement ces interactions : tout d’abord Fivel en 1997 [Fivel, 1997], puis
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Madec et Devincre en 2001 [Madec, 2001], [Madec et al., 2003], et Devincre en 2005-2006
[Devincre et al., 2005], [Devincre et al., 2006].
L’apport majeur de ces e´tudes se situe au niveau du glissement de´vie´ et des interactions qui en
de´coulent. Il apparaˆıt tout d’abord d’un point de vue qualitatif, que le glissement de´vie´ influe
fortement sur l’organisation de la microstructure. Ainsi, le re´sultat de simulation pre´sente´
a` la figure B.2, issue de [Madec, 2001], montre bien qu’en l’absence de glissement de´vie´, la
microstructure est nettement moins organise´e. Il est a` noter en particulier que les murs sont
plus nombreux et plus fins avec du glissement de´vie´.
D’un point de vue plus quantitatif, Madec et Devincre [Madec, 2001], [Devincre et al., 2006],
ont montre´ que l’interaction dite coline´aire e´tait bien plus forte que conside´re´e jusqu’a` pre´sent.
L’origine de ce durcissement est explique´e par le fait que de nombreuses annihilations entre les
syste`mes primaire et de´vie´ interviennent. En conse´quence, de nombreux petits segments sont
produits dans le plan de glissement primaire, limite´s par des nœuds a` l’intersection des plans
primaire et de´vie´. Il existe alors deux sources de durcissement. D’une part les nœuds re´duisent
la mobilite´ des lignes de dislocations et favorisent l’ancrage des petits segments primaires entre
deux nœuds. D’autre part, ces segments immobiles ou peu mobiles constituent des obstacles
re´pulsifs forts pour les autres dislocations mobiles e´mises par la meˆme source.
1.1.2 Prise en compte dans les mode`les de comportement monocristallin
La matrice d’interaction permet de prendre en compte les interactions entre syste`mes dans
les lois de comportement monocristallin. Mandel [Mandel, 1965], en 1965, y dissociait les effets
durcissant des syste`mes de glissement sur eux-meˆmes par les termes diagonaux qui refle`tent
l’auto-e´crouissage, de l’e´crouissage latent (effet sur les autres syste`mes) traduit par les autres
termes de la matrice. Dans les anne´es 1980, Franciosi [Franciosi, 1978], [Franciosi et al., 1980],
[Franciosi, 1984], [Franciosi, 1985], propose une e´criture dans laquelle les douze interactions
des syste`mes octae´driques (structures cristallographiques cubiques a` faces centre´es) sont prises
en compte. Le nombre de coefficients est re´duit a` six pour des raisons de syme´trie. En re´sume´,
les notations utilise´es a` la figure 1.2 sont :
h0 auto-e´crouissage,
h1 interaction coplanaire,
h2 formation de verrous de Hirth (i.e. interaction entre syste`mes de vecteurs de Burgers
orthogonaux),
h3 interaction coline´aire (i.e. interaction entre un syste`me et son syste`me de´vie´),
h4 formation de jonctions glissiles,
h5 formation de verrous de Lomer.
Dans le cadre des mode`les dit quasi-physiques, c’est-a`-dire admettant les densite´s de
dislocations pour variables internes, la matrice d’interaction est une matrice de coefficients
constants portant sur des densite´s e´volutives de dislocations. Dans le contexte des mode`les
phe´nome´nologiques, les interactions entre syste`mes de glissement sont de´crites par une ma-
trice d’e´crouissage qui relient les incre´ments de cission critique et de glissement. Dans le cadre
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Absence de glissement de´vie´ :
Pre´sence de glissement de´vie´ :
Fig. 1.1 – (( Lames minces )) extraites selon [111] d’une simulation de traction selon l’axe [100]
sur monocristal. Les simulations re´alisations avec une meˆme densite´ de dislocations initiales.
En l’absence de glissement de´vie´, l’organisation de la microstructure est peu perceptible ; avec
glissement de´vie´, l’e´bauche d’organisation est plus nette [Madec, 2001].
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de ce travail, nous emploierons la meˆme appellation (( matrice d’interaction )) pour ces deux
matrices, bien qu’elles ne portent pas sur les meˆmes grandeurs.
Franciosi a donc formalise´ la matrice d’interaction, et tranche´ le de´bat de la forme de la loi
d’e´crouissage des mode`les quasi-physiques, nous y reviendrons ulte´rieurement. Mais les pro-
portions entre coefficients de cette matrice sont reste´es longtemps mal de´termine´es. Ils e´taient
souvent pris tous e´gaux a` l’unite´. En 1991, Me´ric et Cailletaud [Me´ric et Cailletaud, 1991],
dans le cadre de leur mode`le phe´nome´nologique, ont propose´ des coefficients le´ge`rement diffe´-
rents pour du cuivre pur. Ces derniers e´taient identifie´s dans le cadre d’essais macroscopiques
cycliques, selon la philosophie en vigueur a` l’e´poque : (( interaction de Lomer la plus forte )).
En 1997, Tabourot [Tabourot et al., 1997] utilise, pour son mode`le quasi-physique, les coeffi-
cients de Franciosi.
Madec et Devincre en 2001 et 2003 [Madec, 2001], [Madec et al., 2003], puis Devincre en 2006
[Devincre et al., 2006], proposent deux jeux de coefficients assez proches, e´tablis selon une
approche en dynamique des dislocations et non plus cette fois identifie´s. Les rapports entre
coefficients qu’ils proposent sont novateurs puisque le rapport entre les coefficients de´crivant
les interactions coline´aires et celui des formations de verrous de Lomer est de l’ordre de 5, et
de 15 entre interactions coline´aires et formations de verrous de Hirth. Ces jeux de coefficients
sont pre´sente´s au tableau 1.3. Madec [Madec, 2001] fait e´tat des incertitudes sur les re´sultats
obtenus en indiquant qu’elles ont une origine statistique et sont incontournables dans un faible
volume. Toutefois il estime qu’elles n’exce`dent pas 20%.
Concernant le durcissement re´sultant des jonctions de Hirth, le re´sultat pre´sente´ est compa-
tible avec les e´tudes ante´rieures [Basinski et Basinski, 1979], [Franciosi et al., 1980].
Par contre, concernant la formation des deux autres types de jonctions, le re´sultat n’est pas ce-
lui attendu au regard des e´tudes de Franciosi [Franciosi et al., 1980], [Franciosi, 1985], puisque
le durcissement obtenu est plus fort avec des jonctions glissiles qu’avec des verrous de Lomer.
Selon Basinski et Basinski [Basinski et Basinski, 1979], les incertitudes expe´rimentales ne per-
mettent pas de distinguer une e´ventuelle diffe´rence entre ces deux coefficients. Il est e´galement
a` noter que Devincre [Devincre et al., 2006] fait part d’une incertitude, coˆte´ dynamique des
dislocations, a` cet endroit.
En ce qui concerne les interactions dipolaires, les valeurs obtenues sont plus faibles que celles
associe´es aux jonctions. Si les re´sultats obtenus sont qualifie´s de (( raisonnables )) par leurs
auteurs, il est toutefois a` noter que l’incertitude est plus grande pour ces deux coefficients.
La valeur obtenue pour les interactions coline´aires est 5 a` 10 fois, suivant l’auteur
[Madec, 2001], [Devincre et al., 2006], plus forte que celles associe´es aux jonctions. Si ce
re´sultat est tre`s surprenant en regard des travaux de Franciosi [Franciosi et al., 1980],
[Franciosi, 1985], il est par contre (( qualitativement )) acceptable aux yeux de ceux de Basinski
et Basinski [Basinski et Basinski, 1979] qui classent cette interaction parmi les plus fortes. Par
ailleurs, cette valeur est cohe´rente avec les analyses issues de la dynamique des dislocations
pre´sente´es ci-dessus (paragraphe 1.1.1). Madec [Madec, 2001] indique que l’incertitude sur la
valeur exacte de ce coefficient est assez grande car elle augmente avec la variation de la densite´
de dislocations des syste`mes, laquelle e´volue ne´cessairement pour le syste`me de´vie´ sous l’effet
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des me´canismes d’annihilation.
En re´sume´, les simulations de dynamique des dislocations mene´es par Madec et Devincre
[Madec, 2001], [Devincre et al., 2006] pre´conisent le classement suivant :
coplanaire< auto-e´crouissage<Hirth< Lomer< glissile< coline´aire
(i.e. h1 < h0 < h2 < h5 < h4 < h3).
Trois groupes se de´gagent nettement : les interactions dipolaires, la formation de jonctions
entre syste`mes se´cants, et l’interaction coline´aire.
Type d’interaction
Interactions Verrous Jonctions Verrous
coline´aires de Hirth glissiles de Lomer
[Madec et al., 2003] 1.265 ±0.125 0.0510 ±0.0121 0.075 ±0.014 0.084 ±0.012
[Devincre et al., 2006] 0.625 ±0.044 0.0454 ±0.003 0.137 ±0.014 0.122 ±0.012
Tab. 1.3 – Coefficients adimensionnels propose´s respectivement par Madec et Devincre pour la
matrice d’interaction des structures cubiques a` faces centre´es. Ces coefficients ont e´te´ obtenus
a` l’aide de simulations par dynamique des dislocations.
1.2 Orientation retenue
L’apport re´cent de la dynamique des dislocations ouvre des perspectives nouvelles en ma-
tie`re de simulation du comportement. La connaissance des me´canismes d’interactions entre
dislocations a beaucoup e´volue´, et donc la description de l’e´crouissage. Ces jeux de coefficients
ont e´te´ teste´s [Devincre et al., 2006] dans le cadre de simulations monocristallines. Mais qu’en
est-il des polycristaux ? Sur d’autres trajets de chargements, notamment les chargements non-
proportionnels ? Cette nouvelle description de l’e´crouissage latent permet-elle de mieux de´crire
des chargements complexes tel le chargement orthogonal jusqu’a` pre´sent mal repre´sente´ ?
Enfin, ces jeux de parame`tres ont e´te´ teste´s dans le cadre des mode`les monocristallins de type
quasi-physique. Si ceux-ci ont l’avantage de s’appuyer sur des grandeurs e´valuables expe´ri-
mentalement, leur de´veloppement n’est a` ce jour pas suffisant pour aborder les chargements
les plus complexes ... Ceux-la` meˆme que parviennent, d’avantage, a` de´crire les mode`les phe´-
nome´nologiques (cristallins). Il apparaˆıt donc important de transposer aussi cette nouvelle
description de l’e´crouissage latent dans les mode`les phe´nome´nologiques et d’en e´tudier leurs
re´ponses.
Nous nous proposons donc de (re´-)identifier le comportement au travers d’essais non-
proportionnels, duˆment choisis, en se focalisant sur la matrice d’interaction.
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A2 A3 A6 B2 B4 B5 C1 C3 C5 D1 D4 D6
A2 h0 h1 h1 h3 h4 h4 h2 h4 h5 h2 h5 h4
A3 h1 h0 h1 h4 h2 h5 h4 h3 h4 h5 h2 h4
A6 h1 h1 h0 h4 h5 h2 h5 h4 h2 h4 h4 h3
B2 h3 h4 h4 h0 h1 h1 h2 h5 h4 h2 h4 h5
B4 h4 h2 h5 h1 h0 h1 h5 h2 h4 h4 h3 h4
B5 h4 h5 h2 h1 h1 h0 h4 h4 h3 h5 h4 h2
C1 h2 h4 h5 h2 h5 h4 h0 h1 h1 h3 h4 h4
C3 h4 h3 h4 h5 h2 h4 h1 h0 h1 h4 h2 h5
C5 h5 h4 h2 h4 h4 h3 h1 h1 h0 h4 h5 h2
D1 h2 h5 h4 h2 h4 h5 h3 h4 h4 h0 h1 h1
D4 h5 h2 h4 h4 h3 h4 h4 h2 h5 h1 h0 h1
D6 h4 h4 h3 h5 h4 h2 h4 h5 h2 h1 h1 h0
Fig. 1.2 – Matrice d’interaction des syste`mes de glissement pour une structure cubique face
centre´e, issue de [Franciosi, 1984]. La famille de syste`mes de glissement est {110}< 111>.
Fig. 1.3 – Valeurs des coefficients d’interaction e´crit sous la forme provenant de l’e´quation
de Taylor (τ= µb√aρ), en fonction de la densite´ des arbres de la foreˆt pour les quatre types
d’interactions entre syste`mes de glissement [Devincre et al., 2006].
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1.3 Lois monocristallines e´tudie´es et identifications ante´-
rieures
Les coefficients propose´s par Devincre [Devincre et al., 2006] ont e´te´ obtenus dans le cadre
d’une loi de type quasi-physique. Il apparaˆıt judicieux d’utiliser le meˆme type de loi pour
la premie`re identification. Le mode`le de Tabourot-Teodosiu1 [Tabourot et al., 1997] est ainsi
retenu.
Par ailleurs, l’identification est e´galement re´alise´e sur mode`le phe´nome´nologique. La loi
Me´ric-Cailletaud est une loi phe´nome´nologique cristalline en ce sens qu’elle prend en compte
l’activite´ des syste`mes de glissement via sa matrice d’interaction, matrice sur laquelle por-
tera e´videmment toute notre attention. Cette loi comporte un e´crouissage cine´matique qui
n’interviendra pas dans cette partie par homoge´ne´ite´ avec la loi de Tabourot-Teodosiu.
1.3.1 De´finitions ge´ne´ralement communes aux mode`les de plasticite´ cris-
talline.
Ce travail se situe dans le cadre des faibles de´formations. L’hypothe`se des transformations




Les mode`les de plasticite´ cristalline font ge´ne´ralement l’hypothe`se que le glissement est le mode
de de´formation pre´dominant. Les mode´lisations de´crivent la de´formation moyenne re´sultante
sur le volume du grain en e´crivant le tenseur taux de de´formation ε˙p a` partir de la somme des






Cette relation introduit le tenseur d’orientation m∼
s qui exprime les caracte´ristiques ge´ome´-






ou` ns et ms sont respectivement la normale unitaire au plan de glissement et la direction
unitaire de glissement dans le plan.
Enfin, bien que ceci soit une approximation pour du cuivre, il est apparu plus simple de consi-
de´rer l’e´lasticite´ comme isotrope, afin que l’unique source d’he´te´roge´ne´ite´ provienne du com-
portement viscoplastique. A noter e´galement que l’identification (de´taille´e au chapitre suivant)
a requis l’usage du mode`le d’homoge´ne´isation de Berveiller-Zaoui [Berveiller et Zaoui, 1979],
non valide en e´lasticite´ anisotrope.
1Nous faisons ici re´fe´rence au mode`le propose´ par Tabourot, dans le cadre de sa the`se [Tabourot, 1992], et
dont la description a e´te´ comple´te´e par la suite : [Tabourot, 2001], [Tabourot et al., 1997], [De´pre´s et al., 2008].
La formulation ici utilise´e est celle de 1997, co-e´crite avec M.Fivel et E.Rauch.
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1.3.2 Approche quasi-physique : le mode`le de Tabourot-Teodosiu
Cette loi de comportement [Tabourot et al., 1997] admet pour variables internes une den-
site´ de dislocations par syste`mes de glissement.
La loi d’e´coulement adopte´e est de type puissance :






ou` γ˙s est la vitesse d’e´coulement sur le syste`me s, γ˙0 une valeur de re´fe´rence de la vitesse
d’e´coulement, τs la cission re´solue sur le syste`me s, τsµ la cission critique sur le syste`me s, et m
un exposant caracte´risant la sensibilite´ a` la vitesse.
La loi d’e´crouissage retenue par Tabourot est de forme quadratique, comme prescrit par
Franciosi dans les anne´es 1980 [Franciosi et al., 1980]. Pour la justification de la forme de cette
loi d’e´crouissage des mode`les quasi-physiques, et une discussion relative aux autres formes
envisage´es ante´rieurement, il convient de se reporter aux travaux [Franciosi et al., 1980],
[Franciosi, 1984], [Franciosi, 1985].
La cission critique pour chaque syste`me de glissement est de´termine´e, par ge´ne´ralisation du
mode`le de la foreˆt, en fonction des densite´s de tous les syste`mes de glissement et des coef-
ficients de la matrice d’interaction. Pour un syste`me s interagissant avec un syste`me p de






ou` µ le module e´lastique de cisaillement, b la norme du vecteur de Burgers, et α est un co-
efficient adimensionnel infe´rieur a` l’unite´, souvent pris e´gal a` 0,3 pour du cuivre. Il traduit
la force moyenne des obstacles rencontre´s par les lignes de dislocations. Madec [Madec, 2001]
a e´tudie´, a` la fois par dynamique des dislocations et par simulation a` l’aide d’un mode`le
monocristallin quasi-physique, la valeur qu’il convient de lui attribuer. Il obtient une valeur
moyenne de 0.38± 0,04, en bon accord avec les donne´es expe´rimentales de Heinrich et al.
[Heinrich et al., 1992] sur monocristal de cuivre et Hansen et Huang [Hansen et Huang, 1998]
sur polycristal d’aluminium.
La matrice dsp de´crit l’effet de la densite´ de dislocations de chaque syste`me p sur la cis-
sion critique. Afin de limiter le nombre de coefficients a` identifier, et compte-tenu de la pre´-
sence d’une seconde matrice d’interaction dans la loi d’e´volution des densite´s de dislocations,
Tabourot, Fivel et Rauch font le choix d’une matrice dont tous les coefficients sont e´gaux
a` 1 dans [Tabourot et al., 1997]. Lors d’une identification ulte´rieure [Tabourot et al., 1999],
[Tabourot, 2001], ils pre´fe`rent la re´duire a` :
dsp = α2, (1.6)
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s’appuyant sur un analyse phe´nome´nologique de Bell en 1964 [Bell, 1964] portant sur les stades
II et III de la de´formation.
Dans notre travail, il a e´te´ choisi de conserver ici la forme comple`te de la matrice
de Franciosi [Franciosi et al., 1980], a` l’instar des travaux de dynamique des dislocations






avec asp la matrice de Franciosi.
La loi d’e´volution de la densite´ totale de dislocations ρs sur le syste`me s conside´re´ se
de´compose classiquement en un terme de production et un terme d’annihilation. Plusieurs
formulations ont e´te´ propose´es en matie`re de loi d’e´volution de la densite´ totale de dislocations,








ou` b de´signe la norme du vecteur de Burgers, Λs le libre parcours moyens des dislocations
mobiles, et k est une constante.
L’inte´reˆt du mode`le de Tabourot repose sur l’hypothe`se faite quant a` la de´finition du libre
parcours moyens des dislocations mobiles, celui-ci e´tant pris homoge`ne a` l’inverse d’une racine






K est le facteur de proportionnalite´ entre le libre parcours moyen de la distance entre dislo-
cations foreˆts (qui percent le plan de glissement d’un syste`me donne´). La matrice asp inte`gre
la ge´ome´trie de l’interaction entre les dislocations conside´re´es s et les dislocations foreˆts p. Il
s’agit de la matrice d’interaction de´finie par Franciosi [Franciosi et al., 1980]. En reportant 1.9
dans 1.8, et en conside´rant que la densite´ de dislocations immobiles est approximativement










avec yc= Rβ, ou` R est le rayon de capture et β un facteur correctif (seule une partie de la
dislocation peut s’annihiler).
Les parame`tres mate´riau, issus de [Tabourot et al., 1997] et de [Tabourot, 2001], sont re-
porte´s en table 1.4 pour le cuivre.
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µ (GPa) b (m) m γ˙0 (s−1) α ρ0 (m−2) yc K
a) 42 2,56x10−10 0,05 10−10 0,3 1010 3,36b 38
b) 42 2,56x10−10 0,05 7,6.10−16,3,4.10−6 0,3 108 3,25b 36
matrice d’interaction
a0 a1 a2 a3 a4 a5
a) 0.2 0.3 0.3 0.3 0.4 1.
b) 0.003 0.4 0.4 0.4 0.75 1.
Tab. 1.4 – Parame`tres identifie´s par Tabourot sur monocristaux de cuivre : a)
[Tabourot et al., 1997], b) [Tabourot, 2001].
1.3.3 Approche microme´canique phe´nome´nologique : le mode`le de Me´ric
et Cailletaud.
Les mode`les de type microme´canique phe´nome´nologique se situent entre l’approche micro-
scopique et l’approche macroscopique. Le cadre choisi prend en compte la microstructure du
monocristal en introduisant la notion de me´canisme e´le´mentaire, responsable de la de´formation
ine´lastique, mais celui-ci reste phe´nome´nologique dans l’e´criture des lois gouvernant l’e´crouis-
sage du monocristal. Me´ric et Cailletaud ont propose´ une formulation phe´nome´nologique ins-
crite dans le cadre de la thermodynamique des processus irre´versibles (voir [Germain, 1973]) :
[Cailletaud, 1987], [Cailletaud, 1988], [Me´ric, 1991], [Me´ric et al., 1991], [Cailletaud, 1992].




>n sign(τs− xs) (1.11)
ou` K et n caracte´risent la viscosite´. Deux types d’e´crouissage sont introduits : rs repre´sente
l’e´crouissage isotrope, et xs l’e´crouissage cine´matique.
L’e´volution non line´aire de l’e´crouissage isotrope de´crit l’augmentation de la cission
critique sur un syste`me avec le glissement cumule´ sur chacun des syste`mes. Son expression
introduit une matrice d’interaction hsr, ou plus pre´cise´ment d’e´crouissage. Celle-ci adopte
ne´anmoins la forme de´crite par Franciosi (figure 1.2).
rs = R0+Q∑
r
hsr{1− exp(−Bvr)}, avec v˙r = |γ˙r|. (1.12)
La forme exponentielle de la loi d’e´crouissage 1.12 permet une saturation de la cission critique.
Le coefficient B repre´sente la sensibilite´ du mate´riau vis-a`-vis de cette saturation. Le terme
Q∑r hsr de´crit l’augmentation maximale de la cission critique sur le syste`me s due a` l’effet dur-
cissant de la de´formation sur les syste`mes r. Dans le cas de chargements complexes (ou aux
fortes de´formations), cette expression de l’e´crouissage 1.12 permet une meilleure description
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viscosite´ e´cr. isotrope e´cr. cine´matique
K (MPa.s1/n) n R0 (MPa) Q1 (MPa) B1 Q2 (MPa) B2 c (MPa) d
5 10 0.817 3.623 1.618 0.682 2257 3402 3596
matrice d’e´crouissage
h0 h1 h2 h3 h4 h5
1 4.40 4.75 4.75 4.75 5.00
Tab. 1.5 – Parame`tres identifie´s par Me´ric [Me´ric et al., 1994] sur monocristaux de cuivre
sous chargement cyclique.
du comportement du mate´riau graˆce a` la prise en compte de la saturation.
Me´ric et Cailletaud, [Cailletaud, 1988], [Me´ric et Cailletaud, 1991], ont ajoute´ aux mode´lisa-
tions microme´caniques ante´rieures une forme d’e´crouissage cine´matique a` l’e´chelle des sys-
te`mes de glissement, a` l’instar de la repre´sentation phe´nome´nologique de l’e´crouissage des
mate´riaux me´talliques faite par Lemaitre et Chaboche [Lemaitre et Chaboche, 1993]. Cette
description repose sur l’ide´e d’introduire la notion de cission effective (τs−xs) sur un syste`me
afin de rendre compte des interactions a` longue distance entre dislocations :
xs = cαs et α˙s = γ˙s−dv˙sαs, (1.13)
c et d sont les parame`tres permettant d’ajuster l’effet de la formulation. Dans le cadre des
chargements cycliques, ce mode`le s’ave`re plus particulie`rement performant pour la descrip-
tion de l’effet Bauschinger, caracte´rise´ par l’abaissement du seuil de plasticite´ en chargement
inverse´.
En 1991, Me´ric [Me´ric, 1991] avait effectue´ une identification sur monocristal de cuivre sous
chargement cyclique en faible de´formation (de´formation comprise entre -0,5% et +0,5%). Les
coefficients obtenus alors sont pre´sente´s dans le tableau 1.5. Les parame`tres de viscosite´ avaient
e´te´ volontairement laisse´s assez bas faute de donne´es expe´rimentales. L’e´crouissage isotrope
e´tait de´crit par la somme de deux termes du fait d’un premier cycle sensiblement diffe´rent des
suivants en matie`re de saturation de l’e´crouissage. Les coefficients de la matrice d’interaction
n’avaient pu eˆtre de´termine´s avec pre´cision.
En 2005, Musienko [Musienko, 2005] a de nouveau identifie´ un jeu de parame`tres se rap-
portant au cuivre, en s’appuyant cette fois-ci sur des essais re´alise´s sur polycristaux. Le jeu
de parame`tres obtenu est indique´ dans le tableau 1.6.
1.3.4 Paralle`le formel entre les lois de Tabourot et de Me´ric-Cailletaud
Un court paralle`le entre les deux mode`les est ici initie´. Son objectif est essentiellement de
permettre la comparaison des re´sultats d’identification pre´sente´s au chapitre suivant.
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viscosite´ e´cr. isotrope e´cr. cine´matique
K (MPa.s1/n) n R0 (MPa) Q (MPa) B c (MPa) d
5 10 1.8 6 15 4500 600
matrice d’e´crouissage
h0 h1 h2 h3 h4 h5
1.00 4.40 4.75 4.75 4.75 5.00
Tab. 1.6 – Dans sa simulation de traction sur cuivre en grande de´formation, Mu-
sienko [Musienko, 2005] a conserve´ les parame`tres d’e´lasticite´ et de viscosite´ de Me´ric
[Me´ric et al., 1994], et adapte´ ceux des e´crouissages isotropes et cine´matiques.






















qs, ou` ξ est une constante. En conse´quence, il vient :




























avec v˙s = |γ˙s|.
Cette confrontation, effectue´e en sollicitation monotone, laisse a` penser que les valeurs
nume´riques des coefficients de la matrice d’e´crouissage hrs pre´sente dans le mode`le Meric-
Cailletaud doivent eˆtre proportionnelles au carre´ des coefficients de la matrice d’interaction
ars du mode`le de Tabourot-Teodosiu.
De meˆme, le coefficient B de´crivant la saturation de l’e´crouissage dans la loi Me´ric-Cailletaud
aurait une valeur proche du carre´ du rapport ycb issu de la loi de Tabourot-Teodosiu.
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En conclusion ...
– Les re´cents re´sultats de dynamique des dislocations proposent une nouvelle vision des
interactions entre syste`mes de glissement selon laquelle les interactions coline´aires au-
raient un poids majeur : le glissement de´vie´ et ses interactions engendreraient une mi-
crostructure plus organise´e avec des murs de dislocations plus nombreux et plus fins.
– Dans le cadre des lois quasi-physiques du comportement monocristallin, Madec et De-
vincre proposent de distinguer trois groupes d’interactions de force croissante : les inter-
actions dipolaires, les jonctions entre syste`mes se´cants, et l’interaction entre syste`mes
primaire et de´vie´.
– Ils classent les coefficients de la matrice d’interaction dans l’ordre suivant :
coplanaire< auto-e´crouissage<Hirth< Lomer< glissile< coline´aire
(i.e. h1 < h0 < h2 < h5 < h4 < h3).
– Selon Madec, ne´gliger les interactions dipolaires a peu d’impact, mais ne´gliger les inter-
actions coline´aires ou les formations de jonction conduit a` sous-estimer la contrainte de
20 a` 30% (suivant le syste`me conside´re´).
– Madec propose la valeur de 0,38±0,04 pour le coefficient α des mode`les monocristallins
quasi-physiques.
– Un paralle`le analytique entre les mode`les quasi-physiques de Tabourot-Teodosiu et phe´-
nome´nologique de Me´ric-Cailletaud indique qu’il convient de comparer (relation de pro-
portionnalite´) les valeurs des coefficients de la matrice d’e´crouissage de la loi phe´nome´-
nologique aux carre´s des coefficients de la matrice d’interaction de la loi quasi-physique.
De meˆme, une valeur proche du carre´ du rapport ycb , issu de la loi Tabourot-Teodosiu, est
attendu pour le coefficient B de saturation de l’e´crouissage de la loi Me´ric-Cailletaud.
Chapitre 2
Interactions entre syste`mes de
glissement
”...when you have eliminated the impossible, whatever remains, however improbable, must be the truth.”
Sir Arthur Conan Doyle (1859-1930)
Ce chapitre rapporte l’e´tude mene´e sur la description quantitative de l’e´crouissage latent dans
les mode`les monocristallins.
Des essais mene´s sous compositions de chargements monotones nous permettent de nous ap-
puyer sur une re´fe´rence expe´rimentale.
Une me´thode d’identification1 par calculs e´le´ments finis est de´veloppe´e sur volume e´le´mentaire
de´pourvu de surface.
Les re´sultats obtenus sont confronte´s2 a` l’aide de diffe´rents mode`les d’homoge´ne´i-
sation. Deux lois monocristallines sont e´tudie´es : l’une phe´nome´nologique cristal-
line3[Me´ric et Cailletaud, 1991], l’autre quasi-physique [Tabourot et al., 1997]4.
1La proce´dure d’identification ici propose´e a e´te´ pre´sente´e au 16th International Workshop of Computational
Mechanics of Materials, Lublin (Pologne), juillet 2006 [Ge´rard et al., 2006].
2Les re´sultats des deux identifications ont donne´ lieu a` une communication au 17th International Workshop
of Computational Mechanics of Materials, Paris, aouˆt 2007 [Ge´rard et al., 2007a].
3L’identification sur mode`le phe´nome´nologique cristallin a fait l’objet d’un premier article soumis a` la revue
Computational Mechanics of Materials [Ge´rard et al., 2008b].
4L’ensemble des re´sultats des deux identifications et leur analyse compare´e est repris dans un article soumis
[Ge´rard et al., 2008].
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2.1 Mise en œuvre expe´rimentale
2.1.1 Caracte´risation de la texture
Le mate´riau utilise´ est un cuivre pur (OFHC) lamine´ a` chaud, lamine´ a` froid et recris-
tallise´. La texture a e´te´ mesure´e par diffraction aux rayons X. Le diffractome`tre utilise´ est
un goniome`tre quatre cercles situe´ a` la sortie d’un faisceau monochromatique de cobalt. Les
mesures sont effectue´es par pas de 5◦ en azimuth et 5◦ en de´clinaison. Les figures de poˆles
sont ensuite corrige´es du bruit de fond, de´focalise´es, et normalise´es. Les mesures sont faites
selon les familles de plans d’intensite´ maximale : a` savoir, dans le cas pre´sent {111}, {200},
{220}. Les fonctions de distribution sont ensuite calcule´es avec la me´thode harmonique. Pour
plus de de´tails se reporter a` l’annexe C consacre´e aux mesures de texture par diffraction aux
rayons X.
Les figures de poˆles obtenues sont pre´sente´es a` la figure 2.1, la fonction de distribution des
orientations est disponible a` l’annexe C. Il y apparaˆıt une texture cube relativement marque´e,
re´sultat assez classique pour un cuivre recuit.
Fig. 2.1 – Figure de poˆles pour le cuivre lamine´ a` chaud, puis a` froid, et recristallise´.
2.1.2 Re´alisation des essais
Trajets de chargement
Comme indique´ au chapitre 1, les trajets de chargements ont e´te´ choisis en fonction de
leur non-proportionnalite´. Quatre trajets de chargement sont e´tudie´s : deux tractions et deux
compositions de cisaillement et traction. La traction simple, dans l’axe de laminage du mate´-
riau, est une re´fe´rence. Celle oriente´e a` 45◦ de la direction de laminage nous permet d’estimer
partiellement l’impact de la texture. Les deux autres trajets sont non-proportionnels.
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Le parame`tre θ, initialement propose´ par [Schmitt et al., 1985], permet de caracte´riser les









Trois valeurs de θ refle`tent des chargements particuliers :
– θ= 1 correspond a` un chargement (quasi-)monotone,
– θ=−1 se rapporte au (quasi-)Bauschinger,
– θ= 0 de´signe un chargement orthogonal.
Comme le montre le calcul de θ, la composition d’un cisaillement suivi d’une traction sans
rotation du repe`re est un chargement orthogonal (θ= 0), c’est-a`-dire le plus non-proportionnel
qui soit [Benallal et Marquis, 1987], [Portier, 1999]. Il a e´te´ choisi ici pour cette caracte´ristique
qui se traduit par un sur-e´crouissage maximal, et une activation des syste`mes de glissement
propre. Enfin, le quatrie`me trajet est retenu pour son caracte`re interme´diaire. Il s’agit d’un
cisaillement dans les axes de laminage, suivi d’une traction a` 45◦ de la direction de laminage.
Ce chargement, comme le montre le sche´ma 2.2, est e´quivalent a` un chargement biaxie´ de
traction-compression simultane´es suivi d’une traction dans les meˆmes axes que la premie`re
e´tape. Par voie de conse´quence, les syste`mes de glissement sont tre`s semblables, seul l’effet
d’histoire est pre´sume´ intervenir.
+ = +
Fig. 2.2 – Sche´ma d’e´quivalence du chargement compose´ d’un pre´-cisaillement suivi d’une
traction apre`s rotation de 45◦.
Dispositif
La direction de cisaillement (axe 1 sur la figure 2.3) est paralle`le a` la direction de laminage
de la toˆle. Le dispositif de pre´-de´formation (voir figure 2.3 pour les cotations) a de´ja` e´te´ de´-
crit dans [Genevois, 1992], [Bacroix et al., 1994]. Le baˆti est constitue´ d’un piston et de deux
(( enveloppes )). La fixation de l’e´prouvette est assure´e au moyen de 12 vis et boulons de type
M20, et de mors place´s dans les enveloppes et le piston. L’e´prouvette de pre´-de´formation en
cisaillement simple a une dimension hors-tout de 230 x 200 mm2, et comporte deux zones utiles
cisaille´es de 40 x 200 mm2 chacune. Le flambement est e´vite´, malgre´ la ge´ome´trie favorable
(largeur de zone utile de 40 mm pour une e´paisseur de 0,5 mm), en guidant les zones utiles. Si
le mate´riau n’est pas suffisamment guide´ (clinquants trop fins), la toˆle se voile. Si au contraire
les clinquants sont trop e´pais, le cisaillement n’est pas homoge`ne. Le choix de l’e´paisseur des
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clinquants est conditionne´ par la durete´ du mate´riau. A titre indicatif, le tableau 2.1 donne
les caracte´ristiques pour deux mate´riaux. Afin de minimiser le frottement, les deux faces de
chaque zone utile sont reveˆtues d’un film lubrifiant. Le couple de serrage est lui aussi fonction
du mate´riau : s’il est trop important la toˆle se de´chire dans les mors.
Mate´riaux Couple de serrage Epaisseur des clinquants
Aciers durs 180 a` 190 N.m 0,22 a` 0,37 mm
Aluminium 50 a` 70 N.m 0,5 mm
Tab. 2.1 – Parame`tres d’utilisation des clinquants lors des essais de pre´-cisaillement.
Pendant l’essai, le chargement est obtenu par pilotage du de´placement de traverse. A pos-
teriori, le de´placement effectivement applique´ est mesure´ par corre´lation d’images. Pour ce
faire, une grille d’un pas de 2 mm est au pre´alable se´rigraphie´e a` la surface de l’e´chantillon.
La de´formation macroscopique en cisaillement est ε12 = 1,4%.
De petites e´prouvettes de traction sont ensuite pre´leve´es dans les zones cisaille´es de fac¸on
homoge`ne, selon deux orientations diffe´rentes, a` respectivement 0◦ et 45◦ de la direction de
laminage (i.e. direction de pre´-cisaillement). Tous les usinages ont e´te´ effectue´s par e´lectro-
e´rosion au fil afin de ne pas induire d’e´tat de contrainte parasite.
La traction est effectue´e sur la machine de traction / compression in situ du LMS. D’une
part la ge´ome´trie de l’e´prouvette (0,5 mm d’e´paisseur, et une zone utile de 20 mm x 6 mm) ne
permet pas l’utilisation d’une machine de traction classique ; d’autre part ces essais ont aussi
donne´s lieu a` des mesures de champs qui seront pre´sente´es au chapitre 3. Cette machine peut
fonctionner en traction ou compression et a une capacite´ de 5 kN. Il existe e´galement une
possibilite´, non exploite´e ici, de chauffage des e´prouvettes par contact pour re´aliser des essais
en tempe´rature. Les essais sont re´alise´s a` de´placement impose´ pilote´ graˆce a` un extensome`tre
a` couteaux. Ce dernier a une base de mesure de 14 mm. Il est place´ dans la zone utile. La
vitesse de chargement est de 2 mm.s−1.
Courbes d’e´crouissage obtenues
Les courbes d’e´crouissage obtenues pour la partie traction des chargements sont pre´sente´es
a` la figure 2.5. L’effet de la texture est ne´gligeable (ou plus pre´cise´ment situe´ dans l’erreur de
mesure) entre les deux tractions simples (dont l’axe de sollicitation est respectivement oriente´
a` 0◦ et 45◦ de la direction de laminage du mate´riau).
Le sur-e´crouissage observe´ lors de la traction pre´ce´de´e d’un cisaillement a` 45◦ est d’environ
11 MPa. Rappelons que ce sur-e´crouissage est quasi-exclusivement duˆ a` un effet d’histoire. En
effet, un cisaillement a` 45◦ est e´quivalent a` une traction a` 0◦ couple´e a` une compression a` 90◦
(voir le sche´ma 2.2).
Enfin, le sur-e´crouissage faisant suite au pre´-cisaillement a` 0◦ est d’environ 34 MPa. Il s’agit
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(a) (b)
Fig. 2.3 – (a) Ge´ome´trie de l’e´prouvette utilise´e pour le pre´-cisaillement, avec sche´ma de
de´coupe des petites e´prouvettes de traction. (b) Photo des mors utilise´s pour guider les zones
utiles de l’e´prouvette lors du cisaillement, et ainsi e´viter le flambement.
(a) (b)
Fig. 2.4 – (a) Photo de la machine de traction in situ du LMS. (b) Ge´ome´trie de l’e´prouvette
de traction pre´leve´e dans une toˆle de cuivre OFHC de 0,5 mm d’e´paisseur.
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d’un chargement orthogonal, c’est-a`-dire un chargement de non-proportionnalite´ maximale
avec ce dispositif.
L’incertitude d’e´valuation de la contrainte, qui est obtenue au moyen du capteur de force de
la machine de traction, est de 5 %.
(a) (b)
Fig. 2.5 – (a) Champ de de´formation mesure´ par corre´lation d’images a` l’issue du pre´-
cisaillement, a` l’aide d’une grille d’un pas de 2 mm se´rigraphie´e a` la surface de l’e´prouvette. Il
permet de pre´lever les e´prouvettes de traction dans une zone de pre´-de´formation homoge`ne.
(b) Courbes d’e´crouissage des diffe´rentes tractions effectue´es : avec ou sans pre´-cisaillement,
a` 0◦ ou 45◦ de la direction de laminage du mate´riau. Le de´placement est mesure´ avec un
extensome`tre a` couteaux de base de mesure 14 mm, et la force graˆce a` la cellule de la machine.
Les tractions ont e´te´ re´alise´es sur la machine de traction in situ du LMS.
2.2 Me´thode d’identification propose´e
2.2.1 De´finition ge´ne´rale de la me´thode
L’objectif de cette partie est d’identifier le comportement monocristallin au moyen de simu-
lations polycristallines. En conse´quence, il nous est apparu important de mettre en place une
proce´dure d’identification s’affranchissant au mieux des artefacts lie´s a` la transition d’e´chelles.
Les mode`les en champs moyens pre´sentent l’e´norme avantage de la rapidite´ de mise en œuvre
(de`s lors que le code est disponible). Pour autant il nous fallait choisir un mode`le5 :
– dont la pre´diction ne sous-estime ni surestime le comportement, ce qui e´liminait les
mode`les de Taylor [Taylor, 1938], Sachs [Sachs, 1928], Kro¨ner [Kro¨ner, 1961], ... ;
5Les mode`les en champs moyens ne sont pas ici de´taille´s car e´tudie´s plus largement en troisie`me partie.
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– dont la formulation tienne compte de l’e´lasticite´ ;
– permettant d’aborder les chargements non-proportionnels, ce qui supprimait le mode`le
de Berveiller-Zaoui [Berveiller et Zaoui, 1979].
Les mode`les a` champs moyens envisageables e´taient donc principalement la re`gle en β
([Cailletaud, 1987], [Pilvin, 1990], [Cailletaud et Pilvin, 1994], [Cailletaud et Sa¨ı, 2008]), ou
les formulations par line´arisation affine en formulation e´lastoviscoplastique ([Masson, 1998],
[Masson et Zaoui, 1999]). Deux formulations sont actuellement disponibles, mais aucune des
deux n’a finalement e´te´ retenue. En effet, celle propose´e par Masson [Masson, 1998] est assez
lourde puisqu’elle ne´cessite un passage par l’espace complexe C, et le recours aux transforme´es
de Laplace-Carson. Brenner [Brenner, 2001] a e´crit une version simplifie´e (restant dans l’es-
pace re´el R), mais limite´e aux seuls chargements proportionnels. En conse´quence, le mode`le
de la re`gle en β a e´te´ privile´gie´ pour la proce´dure d’identification.
Les calculs par e´le´ments finis permettaient de re´pondre a` ces crite`res, tout en s’affranchissant
de l’analyse de la transition d’e´chelles, sous re´serve de choisir les bonnes conditions aux limites,
la microstructure et le maillage ade´quat, et d’avoir un nombre de grains suffisant pour eˆtre
repre´sentatif. En revanche, l’identification de parame`tres ne´cessite d’ite´rer un grand nombre
de fois, ce qui peut s’ave´rer lourd dans le cadre de calculs conse´quents.
La proce´dure finalement mise en place est donc une proce´dure mixte comportant deux phases :
une pre´-identification a` l’aide de mode`les a` champs moyens, suivie d’une validation, et si besoin
d’un ajustement, au moyen de calculs par e´le´ments finis.
2.2.2 Pre´-identification par mode`le a` champs moyens
Brefs rappels concernant les mode`les Berveiller-Zaoui et re`gle en β
Ce paragraphe rappelle brie`vement les deux mode`les utilise´s. Une pre´sentation plus de´-
taille´e se situe au chapitre 5.
L’e´lasticite´ est conside´re´e isotrope, la description de la microstructure de type auto-cohe´rente.
La description locale du comportement est effectue´e graˆce a` une loi monocristalline. Deux
d’entre elles seront ici identifie´es : la loi de Tabourot [Tabourot et al., 1997], de type quasi-
physique, et celle de Me´ric-Cailletaud [Me´ric et Cailletaud, 1991], phe´nome´nologique cristal-
line.
Deux lois d’interaction seront ne´cessaires a` l’identification de la loi monocristalline : la re`gle en
β et le mode`le de Berveiller-Zaoui. Elles sont de´crites ci-dessous dans le cadre de l’hypothe`se
des phases sphe´riques.
Enfin l’homoge´ne´isation est une moyenne spatiale du comportement sur l’ensemble des orien-
tations cristallographiques.
Le mode`le de Berveiller-Zaoui [Berveiller et Zaoui, 1979] est obtenu en spe´cialisant le
mode`le auto-cohe´rent de Hill [Hill, 1965] en plasticite´, dans les cas des mate´riaux polycris-
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tallins isotropes, pour des chargements monotones et radiaux. En conside´rant une inclusion
e´lastoplastique sphe´rique plonge´e dans un milieu e´lastoplastique de module approche´ se´cant,
la relation d’interaction s’e´crit alors :
σ∼

























s∼ : s∼. (2.3)
L’e´volution du module approche´ conside´re´ permet une bonne prise en compte de l’e´crouissage
des polycristaux au travers du ratio E
Mises
ΣMises .
Le mode`le dit de la re`gle en β [Pilvin et Cailletaud, 1994] e´crit la loi d’interaction a`
l’aide d’une variable d’accommodation βϕ comportant un e´crouissage lie´ aux incompatibilite´s
entre grains. Dans le cas d’une morphologie de phases ϕ sphe´riques et de l’e´lasticite´ isotrope,
la re`gle d’interaction s’e´crit alors :
σ∼




La variable d’accommodation β
∼








D et δ sont deux parame`tres a` identifier, et qui de´pendent de la loi de comportement local,
et du type de microstructure dans le cas de grains non-e´quiaxes.
Proce´dure de pre´-identification
La pre´-identification est effectue´e a` l’aide de la re`gle en β [Pilvin et Cailletaud, 1994].
Elle pre´sente en effet l’avantage d’avoir une bonne qualite´ de pre´diction du comportement
macroscopique y compris en chargements non-proportionnels6. La traction a` 45◦ n’est pas
prise-en-compte, ne pre´sentant qu’un inte´reˆt relatif pour la proce´dure. L’identification est
donc re´alise´e dans l’objectif de de´crire au mieux l’ensemble des trois autres chargements :
traction simple, cisaillement puis traction a` 45◦, cisaillement puis traction a` 0◦. A l’instar des
chargements expe´rimentaux, les tractions sont impose´es en de´formation axiale avec contraintes
late´rales et de cisaillement nulles. Il en va de meˆme pour le cisaillement. Entre les e´tapes de
cisaillement et de traction, la de´charge est un retour a` contrainte nulle.
6Pour justification, voir le chapitre 6.
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**load
*segment 100
time sig11 sig22 sig33 sig12 eto23 sig31
0.0 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
20.0 0.000 0.000 0.000 0.000 0.014 0.000
*segment 100
time sig11 sig22 sig33 sig12 sig23 sig31
0.0 0.000 0.000 0.000 0.000 continue 0.000
20.0 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
*segment 100
time sig11 sig22 eto33 sig12 sig23 sig31
0.0 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
20.0 0.000 0.000 0.02 0.000 0.000 0.000
Fig. 2.6 – Mise en donne´es du chargement cisaillement puis traction a` 0◦ dans le module
(( Simulation )) du code Ze´bulon.
La re`gle en β pre´sente toutefois la difficulte´ de comporter deux parame`tres lie´s a` la transi-
tion d’e´chelles, D et δ, qu’il faut e´galement identifier. Pour s’assurer donc de leur validite´, la
description du comportement obtenue pour la traction simple est confronte´e a` la pre´diction
obtenue avec le mode`le Berveiller-Zaoui, qui ne ne´cessite aucune identification, et ceci avec
les meˆmes parame`tres de loi monocristalline. Si besoin, les valeurs des coefficients de la re`gle
en β sont ajuste´es. Une synthe`se de la proce´dure est pre´sente´e a` la figure 2.7.
Lorsque la re`gle en β est cale´e, et les trois chargements sont de´crits au mieux, la loi mono-
cristalline est conside´re´e comme pre´-identifie´e. Le jeu de parame`tres obtenu peut alors donner
lieu a` calculs e´le´ments finis pour validation.
2.3 Validation et ajustement par calculs e´le´ments finis
2.3.1 Conditions aux limites applique´es
Les conditions aux limites ont e´te´ choisies pe´riodiques7 car e´tant la meilleure repre´sentation
d’un volume e´le´mentaire repre´sentatif plonge´ dans un milieu infini, elles n’engendrent aucune
perturbation pre`s des surfaces. Dans le cadre de conditions aux limites pe´riodiques, le champ
local de de´formations ε∼(u(x)) peut eˆtre de´compose´ en un champ moyen E∼ qui serait le champ
si le milieu e´tait homoge`ne et une correction fluctuante ε∼
′(x). Ainsi :
u(x) = E∼ .x+u
′(x), ε∼(u(x)) = E∼ + ε(u
′(x)), u′pe´riodique. (2.6)
7Se reporter au chapitre 5 pour le choix et le de´tail des conditions aux limites.
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Fig. 2.7 – Proce´dure de pre´-identification des parame`tres de la loi monocristalline.
38 Interactions entre syste`mes de glissement
Par (( pe´riodicite´ )) de u′, il s’entend que toutes les composantes de u′ prennent des valeurs
identiques aux points du bord de la microstructure. Pour cela, dans chaque groupe de nœuds
lie´s par condition de pe´riodicite´, l’un d’entre eux est de´fini comme (( maˆıtre )), et les autres
(( esclaves )). Les composantes de u′ du nœud maˆıtre sont reporte´es sur les esclaves. Or, dans le
cadre d’un calcul paralle`le, la microstructure est subdivise´e en sous-domaines au sein desquels
le proble`me me´canique est re´solu inde´pendamment, avant raccord des conditions d’interface.
Le passage des conditions aux limites pe´riodiques en calcul paralle`le8 comprend donc le report
dans chaque sous-domaine concerne´ des composantes de u′ sur les nœuds (( esclaves )).
2.3.2 Microstructure de´veloppe´e
Une microstructure spe´cifique a e´te´ de´veloppe´e afin de s’affranchir au mieux des artefacts
de calcul. Cet objectif imposait que la-dite microstructure soit : pe´riodique en raison des
conditions aux limites retenues, tridimensionnelle (voir [Musienko, 2005] notamment pour
justification), et dote´e d’un maillage libre respectant les joints de grains (voir [Barbe, 2000],
[Osipov, 2007]).
La microstructure ici obtenue (pre´sente´e a` la figure 2.8) est constitue´e de polye`dres de Vorono¨ı
non tronque´s, et respecte ces caracte´ristiques. Le fait qu’elle soit de´pourvue de surface permet




Ele´ments (c3d10) 236 312
Degre´s de liberte´ 998 682
Fig. 2.8 – Maillage tri-dimensionnel pe´riodique utilise´ pour la validation de l’identification
par calcul e´le´ments finis. La ge´ome´trie est compose´e de polye`dres de Vorono¨ı non coupe´s.
Le maillage respecte les joints de grains. Les e´le´ments utilise´s (c3d10) sont te´trae´driques
quadratiques.
8De´veloppement effectue´ par S.Quilici dans le cadre du code de calcul e´le´ments finis Ze´bulon.
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L’obtention d’un polye`dre de Vorono¨ı passe classiquement par quatre e´tapes :
1. la distribution ale´atoire des germes dans un domaine D ;
2. la ge´ne´ration des cellules de Vorono¨ı (ici exe´cute´e avec le programme Qhull) ;
3. la ge´ne´ration du maillage surfacique libre (ici avec le programme BLSurf) ;
4. la cre´ation du maillage volumique libre, avec e´le´ments te´trae´driques quadratiques, (ici
avec le programme GHS3D).
Celles-ci ont dues eˆtre modifie´es et comple´te´es pour l’obtention d’une microstructure pe´rio-
dique.
La distribution des germes doit eˆtre suivie d’une re´plication en 3D du domaine D, afin
d’imposer la pe´riodicite´ des cellules a` l’e´tape suivante. En effet, le principe de zones d’influence
propre aux polye`dres de Vorono¨ı engendre la meˆme structure dans tous les sous-domaines ainsi
constitue´s, et aboutit donc a` une surface pe´riodique pour la microstructure.
La ge´ne´ration des cellules de Vorono¨ı est imme´diatement suivie d’une reconstruction
des cellules sous forme de bases de donne´es internes. En effet, il s’ave`re que le programme
utilise´ ge´ne`re une ge´ome´trie pe´riodique ... a` un e´cart nume´rique preˆt (10−8). Celui-ci est
suffisant pour rendre caduque la condition meˆme de pe´riodicite´. La base de donne´es ainsi
cre´e´e permet donc de corriger la de´finition des areˆtes et sommets pour avoir rigoureusement
pe´riodicite´.
La ge´ne´ration du maillage surfacique libre ne´cessite elle aussi une correction. L’e´cart
nume´rique du placement des nœuds lors du maillage des surfaces peut conduire a` un e´cart
d’un nœud entre deux faces correspondantes, qui n’ont alors pas le meˆme maillage, comme
le montre la figure 2.9. Pour chaque paire de faces en relation de pe´riodicite´, l’un des deux
maillages est de´truit et reconstruit par stricte relation de pe´riodicite´ sur les nœuds. Le maillage
obtenu respecte rigoureusement les conditions de pe´riodicite´, tant au niveau topologique que
du maillage.
De´coupage en sous-domaines. 200 grains sont suffisants pour une bonne description de
la texture cristallographique, comme le montre la figure 2.10. Par ailleurs, les caracte´ristiques
de la microstructure permettent la description du volume e´le´mentaire repre´sentatif a` l’e´chelle
globale. Cette assertion sera e´tudie´e et ve´rifie´e au chapitre 6.
Cette taille de calcul, avec presque 1 million de degre´s de liberte´, ne´cessite de recourir
au calcul paralle`le (Code Ze´bulon [Feyel, 1998], me´thode de de´composition en sous-domaines
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Avant remaillage Apre`s remaillage
Fig. 2.9 – Remaillage de la moitie´ de la surface pour s’assurer des conditions de pe´riodicite´
sur le maillage.
Plan {111} Plan {220}
simplifie´e comple`te simplifie´e comple`te
Fig. 2.10 – Comparaison des figures de poˆles des textures cristallographiques simplifie´es et
comple`tes pour les plans {111} et {220}.
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FETI, ”Finite Element Tearing and Interconnecting method” [Farhat et Roux, 1991], algo-
rithme de re´solution (( dissection )) [Gueye et al., 2007]). Un de´coupage en sous-domaines
conservant les grains entiers a e´te´ de´veloppe´ au cours de cette the`se, en coope´ration avec
N.Osipov. Ce-dernier a montre´ par la suite [Osipov, 2007] que ce de´coupage ame´liorait, pour
ce type de microstructure, la convergence globale, comparativement a` des partitionnements
comme ceux obtenus avec METIS [Karypis et Kumar, 1998]. METIS optimise la topologie des
interfaces, minimisant la taille du proble`me et le nombre d’ite´rations FETI. Mais l’optimisation
de la topologie n’engendre pas ne´cessairement celle de la ge´ome´trie. Pour la microstructure
ici e´tudie´e, plusieurs proble`mes de me´canismes d’origine ge´ome´trique ont e´te´ alors constate´s,
diminuant les performances de convergence globale. Le de´coupage ici utilise´ favorise l’optimi-
sation du proble`me ge´ome´trique, au risque de l’eˆtre moins en terme de topologie. Le mate´riau
e´tudie´ ne pre´sentant pas de forte he´te´roge´ne´ite´ des proprie´te´s me´caniques au regard du calcul
paralle`le, la convergence globale du calcul a e´te´ sensiblement ame´liore´e. Le maillage est ici
divise´ en 12 sous-domaines.
Fig. 2.11 – De´coupage en sous-domaines respectant les joints de grains (ici sur un maillage
non pe´riodique [Osipov, 2007]).
2.3.3 De´finition du chargement et validation de l’identification
En l’e´tat actuel des de´veloppements, les conditions aux limites pe´riodiques ne peuvent eˆtre
impose´es qu’en de´formation dans le cadre du calcul paralle`le. En conse´quence, il convient de
de´terminer, en de´formation, le chargement e´quivalent au chargement re´el, c’est-a`-dire don-
nant en re´ponse des contraintes nulles sur les composantes late´rales et de cisaillement, pour
une traction simple. L’histoire du tenseur des de´formations est ainsi extraite des simulations
en champs moyens, puis applique´e comme chargement dans le calcul paralle`le par e´le´ments
finis, sous forme de table de chargement. A l’issue du calcul, les contraintes late´rales (et de
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cisaillement dans le cas de la traction) sont controˆle´es. Dans le cas ou` celles-ci ne seraient pas
nulles, la table de chargement (i.e. le tenseur de de´formation impose´) est corrige´e en faisant
porter la variation sur la partie e´lastique de la de´formation.
Plac¸ons-nous dans le cadre d’une traction avec de´formation axiale impose´e selon la direction
1. Le tenseur des contraintes est suppose´ de la forme9 :σ1 0 00 σ2 0
0 0 σ2
 . (2.7)
En appliquant une correction de la contrainte sphe´rique, il n’y a pas de variation de la de´for-
mation plastique. Le tenseur des contraintes recherche´ est de la forme :σ1+σ2 0 00 0 0
0 0 0
 . (2.8)







Ce proce´de´ est a` l’e´vidence simpliste puisqu’il fait intervenir plusieurs simplifications
comme le fait de faire porter la correction sur l’e´lasticite´ line´aire seule. Mais sa finalite´ est
de donner une approximation correcte de la modification a` apporter a` la table de chargement
en un minimum d’ite´rations. Cet ajustement est a` coupler avec celui des parame`tres de la loi
monocristalline. En effet, si la pre´-identification e´tait (( parfaite )), l’application du tenseur
des de´formations donnerait directement le tenseur des contraintes attendu.
Dans la pratique, la pre´-identification s’est ave´re´e d’assez bonne qualite´, et n’a ne´cessite´ que
peu d’ajustements au niveau des calculs e´le´ments finis. Lorsque les extrema des valeurs de la
contrainte pre´sume´e nulle sont strictement compris entre -5 MPa et +5 MPa, la simulation est
accepte´e compte-tenu du fait que, suivant le chargement e´tudie´, la contrainte axiale maximale
est comprise entre 68 et 100 MPa.
L’ensemble de la proce´dure de validation par calculs e´le´ments finis est re´sume´e sur la figure
2.12.
2.4 Re´sultats obtenus
2.4.1 Rappel des lois monocristallines e´tudie´es
Pour me´moire (voir chapitre 1), l’identification est effectue´e suivant deux lois monocristal-
lines, l’une, quasi-physique, [Tabourot et al., 1997] repose sur la densite´ totale de dislocations ;
9Le cas plus ge´ne´ral est pre´sente´ en annexe.
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Fig. 2.12 – Proce´dure de validation de l’identification des parame`tres de la loi monocristalline.
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l’autre, phe´nome´nologique cristalline, transpose les notions d’e´crouissage cine´matique et iso-
trope a` l’e´chelle du syste`me de glissement [Me´ric et Cailletaud, 1991]. Les relations constitu-
tives sont rappele´es ci-dessous.
– Mode`le quasi-physique :


















– Mode`le phe´nome´nologique cristallin :
γ˙s =








2.4.2 Re´sultats de l’identification
L’estimation obtenue a` l’issue de la validation de l’identification est pre´sente´e a` la figure
2.13. Les chargements en traction simple et orthogonal y sont correctement rendus avec la loi
de Tabourot-Teodosiu, tre`s bien avec celle de Me´ric et Cailletaud.
Le cisaillement suivi d’une traction a` 45◦ est surestime´, mais la rotation du mate´riau par
rapport au chargement, lors de l’e´tape de traction, n’avait pas e´te´ prise en compte dans cette
simulation. Cet e´cart est donc vraisemblablement duˆ a` un impact de texture non de´crit dans
le calcul effectue´ 10.
2.4.3 Analyse des jeux de parame`tres obtenus
Loi quasi-physique
La valeur du module de cisaillement µ est prise e´gal a` 45 000 MPa, d’apre`s la litte´rature.
Les parame`tres b, m, yc et γ˙0 ne peuvent pas eˆtre ici mesure´s. En conse´quence, les valeurs
propose´es par Tabourot [Tabourot et al., 1997] lors de son identification sur du cuivre sont
conserve´es.
Madec [Madec, 2001] discute de la valeur du coefficient α, ceci a` partir de simulation par
dynamique des dislocations. Il retient, pour du cuivre, la valeur moyenne de 0.38±0.04. Cette
10La rotation du mate´riau a bien e´te´ de´crite dans toutes les autres simulations.
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Loi de Tabourot-Teodosiu Loi de Me´ric-Cailletaud
Fig. 2.13 – Identification par calcul e´le´ments finis des lois monocristallines de Tabourot
[Tabourot et al., 1997] , et de Me´ric-Cailletaud [Me´ric et Cailletaud, 1991].
valeur sera utilise´e ici.
L’identification a donc porte´ sur :
– la densite´ initiale de dislocations, de´finie par les traitements thermome´caniques et l’his-
toire du mate´riau utilise´,
– le parame`tre K, facteur de proportionnalite´ entre le libre parcours moyen et la forme
quadratique
√
aspρp (asp matrice d’interaction, ρ densite´ de dislocation),
– la matrice d’interaction, pour laquelle, rappelons-le, a0 se rapporte a` l’auto-e´crouissage,
a1 aux interactions coplanaires, a2 a` la formation de verrous de Hirth, a3 aux interactions
coline´aires, a4 a` la formation de jonctions glissiles, a5 a` celle de verrous de Lomer.
Les valeurs obtenues sont pre´sente´es en table 2.2.
Tabourot pre´sente des valeurs de K comprises entre 50 et 76 dans sa the`se [Tabourot, 1992],
38 dans [Tabourot et al., 1997], et 36 dans [Tabourot, 2001]. La valeur de 50 ici obtenue paraˆıt
donc acceptable.
Concernant la densite´ initiale de dislocations, Tabourot, en 1997 [Tabourot et al., 1997], avait
identifie´ un ρ0 = 1010m−2, et en 2001 [Tabourot, 2001] ρ0 = 108m−2. Madec [Madec, 2001], uti-
lise une densite´ initiale de 1012m−2. Devincre utilise pour ses simulations [Devincre et al., 2006]
successivement des densite´s de 1011m−2, puis 1012m−2. La valeur ici identifie´e est de
ρ0 = 4,90.1010m−2. Celle-ci n’a pas pu eˆtre mesure´e expe´rimentalement dans le cadre de notre
travail. Il sera donc simplement note´ que la valeur obtenue est raisonnable au regard des pre´-
ce´dentes identifications.
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La matrice d’interaction sera analyse´e plus bas.
µ (GPa) b (m) m γ˙0 (s−1) α ρ0 (m−2) yc K
45 000 2.56.10−10 0.05 10−10 0.38 4.90.1010 3.36b 50
a0 a1 a2 a3 a4 a5
0.025 0.01 0,04 14.3 0.6 0.5
Tab. 2.2 – Coefficients de la loi de Tabourot et al. [Tabourot et al., 1997] identifie´s sur courbes
expe´rimentales.
Mode`le phe´nome´nologique cristallin
L’identification obtenue est pre´sente´e au tableau 2.3. L’identification des parame`tres de
viscosite´ comporte ne´cessairement une approximation puisque les essais ne permettent pas
une identification ade´quat. Les valeurs obtenues sont un peu plus e´leve´es que celles issues de
la bibliographie, mais acceptables. La valeur de n a volontairement e´te´ prise e´gale a` l’exposant
de la loi de Tabourot (m= 1/n).
Par ailleurs, concernant le coefficient de saturation B, il a e´te´ montre´ au chapitre 1 que l’on
pouvait le´gitimement s’attendre a` une valeur proche du carre´ du rapport yc/b issu du mode`le
de Tabourot. Ici,
B= 9 et (
yc
b
)2 = 11,29. (2.16)
Ce re´sultat est donc bien cohe´rent.
viscosite´ e´crouissage isotrope matrice d’interaction
K (MPa.s1/n) n R0 (MPa) Q (MPa) B h0 h1 h2 h3 h4 h5
8 20 4 7 9 1 1 0,2 90 3 2,5
Tab. 2.3 – Coefficients, identifie´s sur courbes expe´rimentales, de la loi phe´nome´nologique
cristalline Me´ric-Cailletaud [Me´ric et Cailletaud, 1991].
Matrice d’interaction
Tout d’abord, il est a` noter que les matrices obtenues dans les deux identifications, i.e.
avec les deux lois monocristallines sont tout a` fait similaires. Elles pre´sentent pour caracte´-
ristiques principales un coefficient se rapportant aux interactions coline´aires, particulie`rement
e´leve´, conforme´ment aux indications pressenties par la dynamique des dislocations. L’ordre
Hirth< Lomer < glissile< colinaire est e´galement retrouve´.
La mise en regard analytique pre´sente´e au chapitre 1 permet d’envisager la confrontation
des valeurs nume´riques des coefficients des matrices d’e´crouissage et d’interaction des mode`les
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ici identifie´s. Rappelons que la relation suivante a e´te´ obtenue :
hsp proportionnel a` ξ.(asp)2, avec ξ une constante. (2.17)
Le tableau 2.4 pre´sente la comparaison correspondante. Il apparaˆıt que les re´sultats obtenus
pour la description des jonctions glissiles et des verrous de Lomer (interactions 4 et 5), sont
en tre`s bon accord. Les coefficients se rapportant au verrous de Hirth (interaction 2) sont e´ga-
lement assez homoge`nes. Enfin, l’ordre de grandeur n’est pas respecte´ pour la description des
interactions coline´aires (coefficient 3), mais la tendance est la meˆme : un coefficient beaucoup
plus e´leve´ que les autres. Les diffe´rences observe´es s’expliquent par le nombre insuffisant de
chargements ici e´tudie´s pour espe´rer identifier valablement l’ensemble des coefficients de la
matrice (y compris ceux de l’auto-e´crouissage et des interactions coplanaires). Sans modifier
l’ordre des coefficients ici confirme´s, cela introduit ne´cessairement un biais dans la de´finition
des valeurs.
(( Nume´ro de l’interaction )) 2 3 4 5
hrs 0.2 90 3 2.5
ξ∗ (asp)2 0.016 2044.9 3.6 2.5
Tab. 2.4 – Comparaison entre les coefficients identifie´s respectivement pour les lois de
Tabourot-Teodosiu et de Meric-Cailletaud. Pour les raisons indique´es dans le cadre de la
confrontation analytique des mode`les pre´sente´e au chapitre 1, hrs est ici compare´ a` ξ∗ (asp)2,
ou` ξ est une constante e´gale a` 10.
Madec et Devincre ont pre´sente´ leurs re´sultats sous forme de rapport prenant la forma-
tion de verrous de Lomer comme re´fe´rence. Proce´dons de meˆme pour confrontation. Madec et
Devincre utilisant la meˆme loi d’e´crouissage que Tabourot, il convient d’e´lever les rapports au
carre´ pour les comparer a` ceux de l’identification de la loi Me´ric-Cailletaud, comme montre´
au chapitre 1. La comparaison est pre´sente´e au tableau 2.5.
i 2 3 4
Madec :(ai/a5)
2 0.37 226.79 0.80
Devincre :(ai/a5)
2 0.14 26.24 1.26
Tabourot-Teodosiu :(ai/a5)
2 0.006 817.96 1.44
Me´ric-Cailletaud :hi/h5 0.08 36.00 1.2
Tab. 2.5 – Comparaison entre les rapports de chacun des coefficients d’interaction avec celui
de la formation des verrous de Lomer. D’apre`s l’analyse pre´sente´e au chapitre 1, le carre´
des coefficients des lois quasi-physiques est compare´ aux coefficients eux-meˆmes pour la loi
phe´nome´nologique. Se reporter au tableau 1.3 (p.18) pour les valeurs des coefficients propose´s
par Madec et Devincre.
Il apparaˆıt alors que la description des jonctions glissiles est du meˆme ordre de grandeur
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pour les diffe´rents jeux de parame`tres. Excepte´ pour l’identification de la loi de Tabourot-
Teodosiu, les valeurs obtenues pour les verrous de Hirth sont e´galement comparables. Enfin,
concernant l’interaction coline´aire, deux mode`les pre´sentent des coefficients extreˆmement e´le-
ve´s, deux autres plus faibles. Mais dans tous les cas, cette interaction est de´crite comme
nettement plus forte que les autres.
Concre`tement, si un syste`me de glissement intervenant potentiellement dans une interaction
coline´aire donne´e glisse, alors l’autre syste`me implique´ dans la meˆme interaction ne glisse pas.
2.4.4 Comparaison des simulations avec mode`les a` champs moyens
Diffe´rentes simulations du comportement polycristallin sont conduites, avec les meˆmes lois
monocristallines ci-dessus identifie´es, mais selon diffe´rentes transitions d’e´chelles.
Re`gle en β
Concernant la re`gle en β, une fois la loi de comportement monocristalline identifie´e, les
parame`tres D et δ sont, au besoin, le´ge`rement affine´s. Les valeurs finalement obtenues sont
D= 425 et δ= 0,035, inde´pendamment de la loi monocristalline utilise´e.
Les estimations du comportement sont en excellent accord avec les courbes expe´rimentales,
pour les deux lois monocristallines (voir figure 2.14).
Mode`le de Kro¨ner
Le mode`le de Kro¨ner [Kro¨ner, 1961] conside`re une inclusion I ellipso¨ıdale plonge´e dans un
milieu infini, e´lastoplastique, dans lequel la de´formation plastique est uniforme et e´gale a` la
de´formation plastique macroscopique. La description des interactions intergranulaires repose
donc sur la partie e´lastique de la de´formation. Elles sont de fait surestime´es. Sous l’hypothe`se
de phases sphe´riques, la loi d’interaction s’e´crit alors :
σ∼
ϕ = ∑∼ +2µ(1−β)(E∼ p− ε∼
ϕ
p), (2.18)
ou` β= 2(4−5ν)15(1−ν) est proche de 0,5 pour un coefficient de Poisson de l’ordre de 0,3.
Les estimations ici obtenues surestiment le comportement pour tous les chargements (voir
figure 2.14), re´sultats non surprenants au regard de la bibliographie.
Estimation par line´arisation affine en formulation viscoplastique
L’estimation par line´arisation affine [Masson, 1998] en formulation viscoplastique s’appuie
sur une line´arisation tangente des lois constitutives locales de´finissant ainsi un milieu line´aire
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de comparaison (MLC) thermo-e´lastique. Localement, le comportement line´arise´ dans la phase






ou` Lϕtgt est le tenseur des modules tangents uniforme dans la phase ϕ, et τϕ la pre´-contrainte
au sein de la meˆme phase. Le comportement global du mate´riau non line´aire est approche´ par
homoge´ne´isation de la loi de type thermoe´lastique :
σ∼ = L∼∼ : ε∼+ τ∼. (2.20)
La formulation ici utilise´e ne tient pas compte de l’e´lasticite´. Il s’agit donc ne´cessairement
d’une importante approximation du comportement dans le cadre de notre e´tude. La formu-
lation e´lastoviscoplastique de l’estimation affine a e´te´ de´finie pour les chargements complexes
par Masson [Masson, 1998]. Mais cette dernie`re est assez lourde (voir chapitre 5 pour plus
de de´tails). Brenner [Brenner et al., 2002] a propose´ une formulation e´lastoviscoplastique plus
accessible, mais elle se limite au cadre des chargements proportionnels.
L’objectif ici est, en premier lieu, de tester la capacite´ de ce mode`le a` de´crire le sur-e´crouissage
propre au chargement orthogonal, avec la loi monocristalline identifie´e dans ce chapitre.
Comme l’indique la figure 2.14, ce point est ve´rifie´. Une le´ge`re sous-estimation du compor-
tement est constate´e. Il conviendrait toutefois de ve´rifier ce point avec une formulation plus
approprie´e.
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Fig. 2.14 – Estimation du comportement obtenue, pour les deux lois monocristallines, avec




1. Une me´thode d’identification, applique´e a` un jeu de trois chargements non proportion-
nels, dont un chargement orthogonal, est propose´e. Elle est effectue´e avec un polycristal,
et fait intervenir :
– une pre´-identification avec le mode`le dit de la re`gle en β [Cailletaud et Pilvin, 1994],
lui-meˆme valide´ par le mode`le de Berveiller-Zaoui [Berveiller et Zaoui, 1979] sur une
traction simple ;
– une validation par calcul e´le´ments finis paralle`les sur un volume e´le´mentaire repre´-
sentatif pe´riodique.
La microstructure de´veloppe´e pour la validation est tridimensionnelle, pe´riodique, dote´e
d’un maillage libre respectant les joints de grains.
2. L’identification, ici effectue´e sur un cuivre OFHC, est re´alise´e pour deux lois monocris-
tallines : l’une quasi-physique [Tabourot et al., 1997], l’autre phe´nome´nologique cris-
talline [Me´ric et Cailletaud, 1991]. L’accent est mis sur la description des interactions
entre syste`mes de glissement. Des re´sultats similaires sont obtenus pour les deux lois.
– Les coefficients de la matrice d’interaction sont classe´s dans l’ordre :
coplanaire < auto-e´crouissage < Hirth < Lomer < glissile < coline´aire.
Ce re´sultat est en accord avec ceux de Madec et Devincre en dynamique des disloca-
tions [Devincre et al., 2006].
– Il faut, pour les interactions coline´aires, une valeur tre`s nettement supe´rieure a` celle
affecte´e a` la formation des verrous de Lomer, sous peine de ne pas de´crire correctement
le chargement orthogonal.
– Concre`tement, si un syste`me de glissement intervenant potentiellement dans une in-
teraction coline´aire donne´e glisse, alors l’autre syste`me implique´ dans la meˆme inter-
action ne glisse pas.
3. Ces identifications de lois monocristallines sont teste´es avec diffe´rentes transitions
d’e´chelles : calculs e´le´ments finis, re`gle en β, mode`le de Kro¨ner, estimation par line´a-
risation affine en formulation viscoplastique. Toutes pre´sentent des re´sultats cohe´rents
sur l’ensemble des chargements, et pour les deux lois monocristallines. Comme attendu,
le mode`le de Kro¨ner surestime le comportement macroscopique. L’estimation par line´a-
risation affine, dans la formulation ici utilise´e (l’e´lasticite´ n’est pas ici de´crite), le sous
estime le´ge`rement. Re`gle en β et calculs e´le´ments finis en donnent une bonne descrip-
tion.
Le sur-e´crouissage propre au chargement orthogonal est bien rendu pour l’ensemble des
transitions d’e´chelles teste´es, ce qui confirme l’identification monocristalline.
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Deuxie`me partie






(( Il faut reconnaˆıtre que la nature est tre`s artiste.
La loi des contrastes, elle la pratique ; en grand d’ailleurs, comme tout ce qu’elle fait. ))
Jules Verne (1828-1905), Le secret de Wilhelm Storitz
Deux techniques, utilise´es par la suite dans notre travail, sont tout d’abord rappele´es dans ce
chapitre. Il s’agit des mesures de champs, par corre´lation d’images, sous microscope e´lectro-
nique a` balayage, et de la repre´sentation de microstructures en vue de calcul par e´le´ments
finis.




Rappelons tout d’abord que l’ensemble de ce travail est place´ dans le cadre des faibles
de´formations. En conse´quence, les utilisations des mesures de champs dans le cadre d’e´tudes
de l’endommagement ne sont pas mentionne´es dans l’analyse bibliographique qui suit. De
meˆme, les the´matiques ayant trait aux grandes transformations sont au mieux simplement
cite´es a` titre bibliographique.
L’e´chelle d’e´tude aborde´e ici porte sur une longueur caracte´ristique d’environ une ving-
taine de grains (soit une surface d’environ 400 grains). A ce niveau, les phe´nome`nes intra-
cristallins tels que les murs de dislocations ne sont plus perceptibles. Pour autant cette taille
n’est pas totalement suffisante pour que le domaine soit conside´re´ comme un VER.1 Il s’agit
d’une e´chelle interme´diaire, avec ses e´tudes propres, telles notamment celles se rapportant aux
phe´nome`nes des bandes de localisation transgranulaires.
Les mesures de champs, ont permis a` ce jour, quatre types d’e´tudes a` cette e´chelle :
– la mise en e´vidence et la caracte´risation expe´rimentale des me´canismes e´le´mentaires de
de´formation et des modes de localisation de la de´formation,
– la confrontation entre les observations expe´rimentales en matie`re d’he´te´roge´ne´ite´ de la
de´formation et les pre´visions des mode`les a` champs moyens a` ce niveau (a` condition que
le VER soit atteint),
– la confrontation des champs expe´rimentaux a` ceux issus des calculs e´le´ments finis, dans le
but d’ame´liorer la de´finition du proble`me e´le´ments finis, et d’atteindre des informations
difficiles a` obtenir expe´rimentalement,
– l’identification du comportement par un couplage mesures de champs / calculs e´le´ments
finis.
Ces quatre axes supposent des de´veloppements dans deux directions :
1. la mise en œuvre des mesures de champs,
2. la repre´sentation de la microstructure pour la re´alisation des calculs e´le´ments finis.
Nous commencerons donc par un point succinct sur ces deux techniques avant de revenir
sur les re´sultats obtenus dans les approches mentionne´es ci-dessus. La confrontation entre
observations expe´rimentales et pre´visions des mode`les a` champs moyens, en matie`re d’he´te´ro-
ge´ne´ite´ de de´formation, n’a pas e´te´ aborde´e dans cette the`se. Cette the´matique n’apparaˆıt donc
pas dans cette courte synthe`se bibliographique. Pour autant, il est possible de se rapporter
avec profit aux re´fe´rences [Bornert et al., 1993], [Bornert, 1996].
1Se reporter au chapitre 6 pour une re´flexion sur la notion de VER en approche nume´rique.
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3.1 Mesures de champs par corre´lation d’images nume´riques
acquises sous microscope e´lectronique a` balayage
Les me´thodes d’extensome´trie par analyse d’images s’appuient sur la comparaison d’une
paire d’images prises avant et apre`s de´formation (voir figure 3.1). Le champ de de´placement
entre ces deux configurations est de´termine´ de fac¸on discre`te en e´valuant le mouvement d’un
certain nombre de repe`res re´partis sur la surface observe´e. Seules les composantes planes du
champ de de´placement sont obtenues (hormis l’utilisation de la ste´re´oscopie).
Ces me´thodes sont utilisables a` diffe´rentes e´chelles : les moyens d’observation vont de la
came´ra CCD au microscope e´lectronique a` balayage, voire au microscope a` force atomique
(AFM). Le marquage doit eˆtre adapte´ a` l’e´chelle d’observation. Il peut s’agir de l’e´tat naturel
de la surface du mate´riau si celle-ci est suffisamment irre´gulie`re, d’un mouchetis de peinture,
d’un de´poˆt me´tallique, d’un gravage me´canique ou chimique, ou d’un de´poˆt de grille par
microlithographie.
La technique de mesure actuellement la plus utilise´e est la corre´lation d’images. Elle consiste
a` de´terminer un champ de de´placement a` l’aide de deux images, l’une dite de re´fe´rence,
acquise a` un instant initial, et l’autre, dite de´forme´e, acquise a` l’instant conside´re´. Une zone
d’e´tude est de´finie sur l’image de re´fe´rence. La zone correspondante, i.e. la plus ressemblante,
est recherche´e sur l’image de´forme´e a` l’aide des niveaux de gris. La ressemblance entre ces
deux zones est caracte´rise´e par le coefficient de corre´lation. Sa minimisation par rapport aux
parame`tres de´crivant une transformation locale de´termine l’homologue de´forme´ de la zone
d’e´tude conside´re´e.
La totalite´ de l’image est ainsi se´quence´e en zones d’e´tude, repe´re´es par leurs coordonne´es en
pixels dans l’image. Les de´placements locaux sont de´finis par diffe´rence de coordonne´es des
centres des zones d’e´tude conside´re´es2, a` un mouvement de corps solide pre`s. Les de´formations
sont ensuite calcule´es par de´rivation discre`te.
L’appariement des zones d’e´tude ne´cessite : la de´finition du coefficient de corre´lation,
l’approximation de la transformation mate´rielle, la minimisation du coefficient de corre´lation.
3.1.1 Les diffe´rents marquages
Marquage. Compte-tenu de l’e´chelle de mesure vise´e, l’espacement entre les repe`res permet-
tant la corre´lation d’images ne doit pas de´passer quelques microme`tres. De plus, le marquage
doit eˆtre visible au MEB. En conse´quence, le type de repe`re le plus fre´quemment utilise´ en
microme´canique est la microgrille de´pose´e par microe´lectrolithographie. La microgrille pre´-
sente, qui plus est, l’avantage de laisser la microstructure du mate´riau visible. Cette mirogrille
peut eˆtre en or, platine, nickel ou argent. Le choix se fait selon le contraste avec le mate´riau
support et la tempe´rature a` laquelle les essais sont mene´s. La figure 3.2 pre´sente le protocole
2Des formulations plus comple`tes utilisent le de´placement en tout pixel.
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d’obtention de la grille. Le motif de la grille est obtenu avec un double balayage du MEB,
se´pare´ par une rotation du faisceau de 90◦. La de´finition du nombre de lignes associe´e au choix
du grandissement impose le pas de la grille.
Acquisition. Les images nume´riques sont enregistre´es pendant l’essai me´canique par le
syste`me de nume´risation. Pour obtenir un appariement correct des points homologues, il est
ne´cessaire de s’assurer que le contraste est optimal en trac¸ant l’histogramme des niveaux de
gris (voir figure 3.3). Ce controˆle est surtout ne´cessaire au moment de la premie`re acquisition.
De faibles variations de contraste et de brillance surviennent par la suite : elles sont dues
aux fluctuations de l’e´lectronique du MEB et aux variations des proprie´te´s du mate´riau sous
irradiation. Leur influence sur les re´sultats de la corre´lation est faible car la forme du coefficient
de corre´lation inte`gre ces variations dans sa formulation.
3.1.2 Les coefficients de corre´lation
Le coefficient de corre´lation permet de quantifier le niveau de ressemblance de deux zones
situe´es dans un domaine. Son optimum (minimum ou maximum selon la formulation) de´ter-
mine la zone d’e´tude homologue a` l’e´tat de re´fe´rence et caracte´rise la transformation mate´rielle
liant les deux domaines. Principalement deux formulations de ce coefficient sont habituelle-
ment utilise´es, l’une base´e sur les moindres carre´s, l’autre utilisant une formulation de type
produit scalaire. C’est cette dernie`re qui sera utilise´e3.




ou` : Xi, xi sont les coordonne´es des pixels dans les images de re´fe´rence et de´forme´e, f (Xi), g(xi)
les niveaux de gris dans les images de re´fe´rence et de´forme´e, D le domaine de corre´lation.
C1 est donc le produit scalaire des deux vecteurs F¯ et G¯, compose´s des niveaux de gris des
deux domaines de corre´lation homologues. Il est possible de normaliser C1, et de raisonner
sur un coefficient de corre´lation compris entre 0 et 1, qu’il s’agit ensuite de minimiser. D’ou`
l’expression suivante :





L’instabilite´ e´lectronique du MEB, et l’e´volution des proprie´te´s du mate´riau sous irradia-
tion, engendrent des fluctuations de la brillance et du contraste, ne´cessitant un re´ajustement
avant acquisition de l’image. Il s’agit donc de re´percuter l’incidence de cette faible variation
sur le coefficient de corre´lation.
Soient g′(xi) les nouveaux niveaux de gris de l’image de´forme´e apre`s ces perturbations. Cette
e´volution du contraste et de la brillance peut eˆtre mode´lise´e sous forme affine :
3dans le cadre du logiciel Correlmanuv, de´veloppe´ au LMS par M.Bornert.
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Fig. 3.1 – Principe de la me´thode de corre´lation.
Fig. 3.2 – Principe du marquage par microe´lectrolithographie [Doumalin, 2000].
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g′(xi) = a.g(xi)+b, (3.3)
ou` a repre´sente la variation de contraste et b celle de brillance. Pour s’affranchir de ces
variations, il est ne´cessaire de retrancher a` chaque valeur de niveau de gris la moyenne sur le








l’expression de C finalement utilise´e est :
C3 = 1− ∑i∈D ( f (Xi)− fD)(g(xi)− g¯D)√




L’optimum de ce coefficient, qui varie entre 0 (similitude parfaite) et 2 (inversion de contraste
parfaite), est insensible aux coefficients a et b.
Pour une revue plus comple`te sur les diffe´rents facteurs de corre´lation possible, se reporter a`
[Doumalin, 2000], [Bornert, 2007].
3.1.3 Approximation de la transformation mate´rielle
Pour calculer le coefficient de corre´lation ci-dessus exprime´, il faut proposer une estimation
de la transformation mate´rielle permettant d’obtenir les coordonne´es des points de l’image
de´forme´e xi a` partir de celles des points de l’image de re´fe´rence Xi. Sa forme n’e´tant pas
connue, elle est approche´e localement (la me´thode de corre´lation classique fait appel a` deux
domaines de faibles tailles). Notons Φ la transformation correspondante. Soient : X0 la position
d’un point dans l’image de re´fe´rence, D le domaine de corre´lation associe´ a` X0 (et dont il est
ge´ne´ralement le centre), X la position d’un point de D, u(X) le de´placement au point X. Φ
s’exprime alors :
Φ(X) = X+u(X), (3.6)








Suivant l’ordre auquel l’e´quation 3.7 est tronque´e, diffe´rentes approximations sont dis-
ponibles, de´finissant autant de me´thodes de corre´lation. Citons simplement la troncature a`
l’ordre 0 : la transformation est alors une translation,






ou, a` l’ordre 1,





Les re´sultats expe´rimentaux ont e´te´ obtenus avec l’une ou l’autre de ces formulations. La
technique de corre´lation utilise´e vise donc a` de´terminer 2 ou 6 coefficients caracte´risant une
telle transformation, par l’optimisation du coefficient de corre´lation vis-a`-vis de ces parame`tres.
3.1.4 Interpolation du coefficient de corre´lation discret
Les images e´tant de´finies de manie`re discre`te et la transformation donnant x en fonction de
X e´tant continue, se pose la question de la de´termination du niveau de gris g(xi). L’approche
la plus simple consiste a` approcher Φ par une translation de´finie en valeurs entie`res de pixels
de sorte que les coordonne´es de xi soit entie`res (en pixels). Mais ceci ne donne acce`s qu’a` une
pre´cision au pixel pre`s, en ge´ne´ral insuffisante pour les petites de´formations.
Pour atteindre des valeurs non entie`res de de´placements alors que l’image nume´rique est de´finie
par un e´chantillonnage en valeurs entie`res, une interpolation est recquise. Cette dernie`re se
fait ge´ne´ralement sur les niveaux de gris (interpolation biline´aire ou bicubique). Les re´sultats
pre´sente´s par la suite ont e´te´ obtenus par interpolation biline´aire.
3.1.5 Le calcul des de´formations
Les de´formations locales sont calcule´es a` partir des de´placements de chaque intersection de
grille au moyen d’un sche´ma de de´rivation discre`te (calcul de´veloppe´ dans [Allais et al., 1994],
[Bornert, 1996]). La de´formation, en un point donne´, est calcule´e a` partir de la moyenne du
gradient de transformation sur un petit voisinage de´limite´ par la position des intersections de
grille voisines dans les deux images. Elles est calcule´e par une inte´grale de contour sur tout le
domaine analyse´. La figure 3.4 indique les domaines d’inte´gration disponibles avec le logiciel
Correlmanuv, utilise´ dans cette the`se. Plus le domaine est large plus la pre´cision est grande,
mais la signification est moins locale.
3.1.6 Incertitudes
La description des sources d’incertitudes est ici succinte. Pour plus de pre´cisions, se reporter
a` [Bornert, 2007], [Doumalin, 2000], [Doumalin et Bornert, 2000] et [Racine, 2005].
Le marquage peut eˆtre plus ou moins bien adapte´ a` la technique de corre´lation d’images. En
effet, la qualite´ du traitement des images par corre´lation de´pend du contraste et des gradients
de niveaux de gris disponibles dans l’image. Ces derniers ne sont pas optimaux dans le cas d’un
marquage par micro-grille, contrairement au marquage par mouchetis pre´sentant un contraste
plus riche. L’incertitude induite sur la mesure de de´placement est d’environ 5/100e de pixel,
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Fig. 3.3 – Se´lection d’un histogramme ide´al pour la corre´lation d’images [Doumalin, 2000].
Fig. 3.4 – Domaines d’inte´gration utilise´s [Bornert, 1996].
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sous l’hypothe`se d’images parfaites. Le marquage doit e´galement eˆtre bien re´solu : il faut au
moins 3-4 pixels par barreau de grilles.
Le bruit des images MEB, supe´rieur a` celui des images issues de came´ras optiques, est
aussi un facteur limitant. Pour en limiter l’effet, il convient d’utiliser des temps d’inte´gration
par pixel relativement longs, ce qui induit des dure´es d’acquisition d’images de haute de´finition
(4K x 4K pixels utilise´e dans ce travail) de l’ordre de 15 minutes.
Les aberrations de pilotage de la carte de nume´risation engendrent deux types d’er-
reurs. D’une part, des phe´nome`nes d’hyste´re´sis engendrent des non uniformite´s de balayage
apre`s un retour du faisceau en de´but de ligne, qui induisent des distorsions. La zone affecte´e
reste toutefois faible (une centaine de pixels).
D’autre part, la pre´cision locale des mesures est entache´e des impre´cisions locales de pilotage.
La commande de position du faisceau d’e´lectrons est code´e sur 12 bits (4 096) avec une impre´-
cision de ±0,3 bit. Elle se traduit par une erreur de mesure du champ local de de´placement
de 0,3 pixel, dans une image 4k x 4k pixels, qui apparaˆıt sous forme de bandes horizontales
et verticales re´gulie`rement espace´es sur les cartes de de´formations.
La de´rive de faisceau lors du balayage d’une image est amplifie´e par la dure´e d’acquisi-
tion. Cette de´rive est due aux phe´nome`nes d’hyste´re´sis dans les lentilles e´lectromagne´tiques
du MEB, ou e´ventuellement aux mouvements de la platine porte-objet, ou a` la relaxation des
e´chantillons sous charge en cas d’essai in situ. L’acquisition des images de haute re´solution
e´tant lente, 15 min dans la configuration utilise´e dans cette the`se, un de´calage entre le haut
et le bas apparaˆıt. Cette de´rive est ge´ne´ralement beaucoup moins sensible horizontalement, le
temps entre l’acquisition de deux pixels situe´s sur la meˆme ligne e´tant beaucoup plus court
que celui entre deux pixels d’une meˆme colonne a` la meˆme distance, le rapport des deux dure´es
e´tant le nombre de pixels par ligne (i.e. 4 096).
Le grandissement du MEB varie au cours des essais. Ce grandissement peut introduire
une de´formation isotrope apparente de l’ordre de 1% sur le MEB utilise´. Ce sont ces er-
reurs ge´ome´triques globales (variations de grandissement, de´rive), ou locales (imperfection
du balayage), qui limitent actuellement l’utilisation de l’extensome´trie sous MEB en petites
de´formations. Des corrections sont possibles, mais tre`s lourdes a` mettre en œuvre en pratique
[Cornille, 2005].
Erreur sur la mesure du gradient de transformation F a` partir de la mesure de
de´placement. L’incertitude sur F∼ est lie´e a` la base de mesure, donc au sche´ma d’inte´gra-
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tion choisi. L’e´valuation de cette erreur est de´taille´e dans [Doumalin, 2000]. Doumalin indique
les expressions des incertitudes pour les diffe´rents sche´mas d’inte´gration, ainsi que le gain de
pre´cision et la perte du caracte`re local de la mesure par rapport au sche´ma d’inte´gration 0.
Lorsque la taille d’un domaine d’inte´gration augmente, le calcul prend d’avantage de points
de mesure re´partis sur une zone plus grande. Les fluctuations locales sont alors moyenne´es.
Sche´ma d’inte´gration 0 1 2 3
Gain de pre´cision 1 2 3,26 4,61





Tab. 3.1 – Incertitude sur la mesure de transformation a` partir de la mesure de de´placement,
d’apre`s [Doumalin, 2000]. Les sche´mas d’inte´gration sont rappele´s a` la figure 3.4.
Par ailleurs, l’e´valuation du gradient de transformation est e´galement affecte´e par l’incer-
titude due aux variations de grandissement du MEB, et des erreurs dues aux distorsions. Ces
dernie`res sont ne´gligeables si les points sont proches. Pour ce qui est de l’impact des variations










ou` g est le grandissement, x les coordonne´es exactes des points dans la configuration de´forme´e,
et X celles dans la configuration initiale.
Approximations dans le calcul de de´formation a` partir du gradient de transforma-
tion. La technique de corre´lation permet de mesurer la projection des de´placements dans
le plan d’observation, mais ne donne pas acce`s a` la composante hors plan (excepte´ la corre´-
lation 3D, ou ste´re´ocorre´lation, non e´voque´e ici). Le gradient de la transformation est donc
partiellement de´termine´ :
F =
F11 F12 ?F21 F22 ?
? ? ?
 . (3.11)
Pour de´terminer le tenseur de Green-Lagrange, deux hypothe`ses sont formule´es. Ainsi, il est
suppose´ que l’axe 3 est normal au plan de l’image, et que le de´placement dans cette direction
est constant dans le plan. Le tenseur line´arise´ de Green-Lagrange s’e´crit alors :
ε=
ε11 ε12 0ε21 ε22 0
0 0 ε33
 . (3.12)
La composante ε33 peut eˆtre calcule´e sous trois hypothe`ses : de´formation axisyme´trique, iso-
chore, ou plane.
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3.2 Ge´ne´ration des microstructures repre´sentatives
La confrontation entre champs expe´rimentaux et calcule´s par la me´thode des e´le´ments finis
ne´cessite de bien de´crire la microstructure du mate´riau.
3.2.1 Importance de la troisie`me dimension
Les premie`res microstructures de´veloppe´es pour confrontation aux champs expe´rimentaux
correspondaient a` une cartographie EBSD en surface avec des grains simplement extrude´s
selon la troisie`me dimension. Plusieurs e´tudes ont par la suite montre´ les insuffisances de
ces mode´lisations : [Musienko, 2005], [Musienko et al., 2007], [Zeghadi, 2005], [He´ripre´, 2006],
[Libert, 2007] ... Il convient donc d’adopter une description de la microstructure dont la troi-
sie`me dimension soit repre´sentative du mate´riau.
3.2.2 Microstructure re´elle
Les techniques expe´rimentales actuelles, telle la microtomographie, ouvrent la porte aux
repre´sentations re´elles de microstructures. Pour autant, cette technique reste tre`s couˆteuse en
temps et moyens, et n’est pas a` ce jour disponible pour tous les mate´riaux. Les techniques de
microtomographie aux rayons X mettent en e´vidence la structure tridimensionnelle de mate´-
riaux au contraste entre phases suffisant. Un exemple en est donne´ a` la figure 3.5 ([Madi, 2006],
[Forest et al., 2006]).
Une solution alternative est la reconstruction couche par couche d’un e´chantillon par polis-
sages et cartographies EBSD [Rey et al., 2006]. Toutefois ce proce´de´ pre´sente l’inconve´nient
de de´truire l’e´chantillon, et surtout d’eˆtre tre`s fastidieux. Sur ce point des progre`s sont donc
espe´re´s avec l’arrive´e des techniques d’e´rosion ionique des e´chantillons in situ, bien qu’elles se
limitent a` de petites zones (voir par exemple [Lee et al., 2007]).
Cette de´marche a ne´anmoins e´te´ mise en œuvre dans [Musienko et al., 2007]. Un e´chantillon
de cuivre a subi apre`s essai une succession de cartographies EBSD et polissages e´lectroly-
tiques afin de pouvoir reconstruire la microstructure sur une e´paisseur de 100 µm. D’une
part cette technique n’a permis de de´crire qu’une couche de grains, d’autre part l’e´chantillon
e´tant analyse´ post-mortem, la microstructure de´crite est celle apre`s de´formation. Malgre´ ces
deux approximations, Musienko [Musienko et al., 2007] obtient un bon accord entre champs
expe´rimentaux et simule´s en utilisant un maillage 3D libre, respectant les joints de grains,
et suffisamment fin (voir figure 3.6). En re´alisant le meˆme calcul pour diffe´rentes finesses de
maillage, il montre que ce parame`tre influe sensiblement sur l’impact du choix des conditions
aux limites applique´es.
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Fig. 3.5 – Microstructure d’un re´fractaire e´lectro-fondu zircone-verre caracte´rise´e par micro-
tomographie [Madi, 2006]. Volume repre´sente´ : 350 x 350 x 700 µm3. (a) Segmentation du
volume pour se´parer les phases en pre´sence. (b) De´tection de l’isosurface, et triangulation. (c)
Maillage obtenu (e´le´ments te´trae`driques line´aires, 1 500 000 degre´s de liberte´). La zircone est
ici en rouge, et la phase vitreuse en jaune.
Fig. 3.6 – Champ de de´formation axiale sur une surface libre apre`s 5% de de´formation macro-
scopique sur du cuivre OFHC. A gauche : champ expe´rimental. A droite : champ obtenu par
calculs e´le´ments finis, avec une microstructure repre´sentative, un maillage libre fin respectant
les joints de grains (130 818 nœuds), et des conditions aux limites de de´formation homoge`nes
aux contours [Musienko et al., 2007].
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3.2.3 Microstructures synthe´tiques statistiquement repre´sentatives
Cette de´marche peut eˆtre situe´e a` l’oppose´ de la pre´ce´dente en ce sens qu’il ne s’agit
pas d’une cartographie de la re´alite´ mais d’une repre´sentation statistique. Ainsi Mathieu
[Mathieu, 2006] et Osipov [Osipov, 2007], [Osipov et al., 2008], sur de l’acier 16MND5, ef-
fectuent une caracte´risation statistique aussi pre´cise que possible du mate´riau re´el (taille et
morphologie des grains, orientations morphologique et cristallographique ...), a` partir d’une
cartographie EBSD expe´rimentale, et ge´ne`rent une microstructure respectant cette de´finition
statistique. La figure 3.7 illustre cette de´marche avec une microstructure bainitique de´veloppe´e
a` partir de polye`dres de Vorono¨ı. Cette de´marche pourrait permettre uniquement une confron-
tation statistique de la localisation de la de´formation. Il n’y a pas eu, a` notre connaissance,
de de´marche entreprise dans ce sens.
3.2.4 Microstructures re´elle en surface, et synthe´tique en volume
Cette troisie`me approche est interme´diaire aux deux pre´ce´dentes. La microstructure ob-
tenue a une surface semblable a` la cartographie EBSD du mate´riau re´el, mais une troisie`me
dimension synthe´tique construite selon la caracte´risation de surface. Deux voies ont e´te´ explo-
re´es quant a` la ge´ome´trie de de´part utilise´e pour la mode´lisation synthe´tique : les polye`dres
de Vorono¨ı contraints, ou les ellipso¨ıdes.
La technique des polye`dres de Vorono¨ı contraints consiste a` utiliser en surface la car-
tographie EBSD (apre`s nettoyage), et a` ge´ne´rer, selon la troisie`me dimension, une microstruc-
ture synthe´tique respectant les caracte´ristiques statistiques. Il s’agit donc d’une approche re´elle
en surface et synthe´tique en volume. Cette de´marche a notamment e´te´ utilise´e par Zeghadi
[Zeghadi, 2005]. La surface n’e´tait pas une EBSD re´elle mais des cellules bidimensionnelles de
Vorono¨ı. Cette e´tude a permis pour une meˆme surface de faire varier la microstructure selon
la troisie`me dimension, et d’en e´tudier l’impact (voir ci-dessus).
Les ellipso¨ıdes ont e´te´ privile´gie´s par He´ripre´ [He´ripre´, 2006], [Saint-Pierre et al., 2008],
qui repre´sente une microstructure de type quasi-monophase´ γ de TiAl. Ce type de descrip-
tion avait auparavant e´te´ de´veloppe´ par [Bilger, 2003] d’une part, et Rollett d’autre part
[Brahme et al., 2006], [Saylor et al., 2004]. Une microstructure de surface est tout d’abord ge´-
ne´re´e, a` partir d’ellipses, de telle sorte qu’elle approche au mieux la microstructure re´elle.
Les grains sont ensuite mode´lise´s dans le volume par des ellipso¨ıdes e´quivalents. La figure 3.8
indique la de´marche suivie.
Plusieurs re´alisations de la troisie`me dimension mettent a` nouveau en exergue l’impact de la
troisie`me dimension. Ne´anmoins il n’y a pas eu de confrontation aux champs expe´rimentaux.
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Fig. 3.7 – Un exemple de microstructure ge´ne´re´e permettant de de´crire de manie`re re´aliste la
croissance de la structure bainitique. a) La microstructure re´elle est analyse´e en surface graˆce
a` l’EBSD. b) Des caracte´ristiques telles que la de´sorientation, la surface, ou le rapport de
forme des grains sont de´termine´es. c) Une microstructure synthe´tique, dont la (( cartographie
EBSD )) pre´sente les meˆmes caracte´ristiques que celle de la microstructure re´elle, est ge´ne´re´e.
d) Dans la microstructure finale, la phase auste´nitique est repre´sente´e par des polye`dres de
Vorono¨ı, subdivise´s afin de rendre compte de la microstructure bainitique. Des macles sont
ensuite introduites. [Osipov et Cailletaud, 2006]
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3.3 Etude de la localisation de la de´formation
3.3.1 Analyse en grandes transformations
A l’e´chelle du (( me´socristal )), la de´formation n’est pas homoge`ne. Plusieurs e´tudes ont
montre´ que les phe´nome`nes a` l’e´chelle me´soscopique affectent significativement la re´ponse du
mate´riau. [Elsukova et Panin, 1992], [Makarov, 2000] ont montre´, par l’expe´rience et les simu-
lations, en grandes de´formations, que la formation des bandes de cisaillement me´soscopiques
et la rotation des structures a` l’e´chelle des me´so-volumes, phe´nome`nes auxquels ils convient
d’ajouter le glissement des joints de grains [Ashby et Verall, 1973] et les mouvements groupe´s
de grains [Astanin et al., 1973], [Muto et Sakai, 2000], jouent un roˆle fondamental dans la de´-
formation plastique.
Ainsi, les phe´nome`nes de localisation de la de´formation en bandes dans les polycris-
taux ont le plus souvent e´te´ e´tudie´s dans le cadre de l’analyse du comportement en
grandes de´formations notamment pour des questions de mise en forme ou d’endommagement
[Yang et Bacroix, 1996], [Schroeter et McDowell, 2003]...
3.3.2 Faible de´formation, apparition de la localisation
Quelques e´tudes des anne´es 1990, applique´es notamment aux biphase´s, puis au zirconium,
[Allais et al., 1994], [Bornert, 1996], ont re´ve´le´, en surface, l’apparition de ces bandes de loca-
lisation de la de´formation, oriente´es a` ±45◦ de la direction de sollicitation, de`s le de´but de la
plasticite´.
En 2000, Doumalin [Doumalin, 2000], s’appuyant sur les travaux de Bornert [Bornert, 1996],
de´veloppe la corre´lation d’images sous microscope e´lectronique a` balayage, et l’applique a`
l’e´tude du comportement d’un biphase´ Ni/Ag et du zirconium.
Pour le biphase´ [Doumalin, 2000], [Doumalin et al., 2000], [Soppa et al., 2001], l’analyse est
faite sur une surface repre´sentative de 1 mm2, pour des de´formations macroscopiques infe´rieures
a` 10%, en compression. Les he´te´roge´ne´ite´s en bandes observe´es ont une porte´e supe´rieure a`
la taille moyenne des inclusions et a` celle de la surface repre´sentative de la microstructure.
L’orientation des bandes est environ a` ±45◦ de la direction de compression. La de´formation
plastique se concentre majoritairement suivant la phase (( molle )), i.e. argent, mais les bandes
peuvent ponctuellement traverser la phase dure.
Pour le zirconium, les investigations sont mene´es sur une zone de 0,5 mm2, en traction, avec
des de´formations infe´rieures a` 5 %. Dans le zirconium, ces bandes ont une porte´e de trois fois
la taille de grain, et sont oriente´es a` ±48◦. Par ailleurs, la corre´lation avec la microstructure
est montre´e.
L’ensemble des informations, re´unies par Doumalin, le conduisent a` rapprocher l’existence de
ces bandes, d’un phe´nome`ne macroscopique de plasticite´ isotrope. La cission maximale gou-
vernerait la formation de bandes infinies a` ±45◦. Ces bandes seraient ensuite guide´es dans le
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mate´riau par la microstructure. Doumalin rele`ve e´galement que ces bandes apparaissent de`s
le de´but de la plasticite´. L’observation de trois e´tats de de´formation a permis a` Doumalin de
noter qu’une fois le phe´nome`ne installe´, le motif d’he´te´roge´ne´ite´s de de´formation n’e´volue plus
en fonction du chargement.
Rappelons enfin que ces dernie`res observations ont e´te´ mene´es sur du zirconium, mate´riau de
structure cristallographique hexagonale, dont le glissement est essentiellement prismatique,
sous le chargement e´tudie´. Enfin la microstructure a une faible he´te´roge´ne´ite´ de taille et
forme de grains, et pre´sente une forte anisotropie (voir [Dexet, 2006] pour des e´tudes selon
diffe´rents chargements faisant intervenir l’anisotropie du zirconium).
Enfin, concernant le cuivre, mate´riau de notre e´tude, peu d’e´le´ments sont disponibles actuel-
lement. En 2003, Tatschl et Kolednik [Tatschl et Kolednik, 2003] pre´sentent une e´tude sur
un cuivre OFHC soumis respectivement a` 7,4 et 14% de de´formation macroscopique sur une
zone de 250 x 200 µm2. Cette analyse est couple´e a` des mesures par EBSD. La tre`s forte
he´te´roge´ne´ite´ de la de´formation, ainsi que les rotations sont e´tudie´es. Il s’agit la` de grandes
de´formations, ce qui ne permet pas l’analyse de l’initiation de la localisation. Par ailleurs, les
e´ventuelles corre´lations a` grande distance ne peuvent pas eˆtre analyse´es sur la petite zone
conside´re´e.
3.3.3 Couplage mesures de champs / calculs e´le´ments finis en vue d’iden-
tifier la loi de comportement monocristallin
Plus re´cemment, Dexet sur un alliage de zirconium [Dexet, 2006] et He´ripre´ sur un alliage
TiAl [He´ripre´, 2006], [He´ripre´ et al., 2007] ont de´veloppe´ une me´thode de couplage entre me-
sure de champs et simulations nume´riques pour l’identification de lois de comportement.
L’objectif e´tait de s’attaquer au proble`me des conditions aux limites qu’il convient d’ap-
pliquer dans un calcul par e´le´ments finis. Dexet et He´ripre´, d’apre`s Doumalin et Bornert
[Doumalin et Bornert, 2000], proposent d’appliquer le de´placement expe´rimentalement me-
sure´ (voir figure 3.9), permettant ainsi une description plus re´aliste du chargement applique´.
Toutefois, cette de´marche pose la` encore la question de la troisie`me dimension. Les champs
mesure´s sont en effet plan. Dexet et He´ripre´ ont (( extrude´ ))les conditions aux limites planes.
L’identification obtenue est bonne, mais il convient de noter que la loi utilise´e ne comportait
que peu de parame`tres a` identifier : les interactions entre syste`mes de glissement ne sont
notamment pas de´crites.
3.4 Orientations choisies
Etude de la localisation de la de´formation. L’e´tude expe´rimentale de la localisation de
la de´formation a montre´ une forte de´pendance du sche´ma de localisation a` la microstructure
(voir l’analyse de Doumalin [Doumalin, 2000] sur biphase´ et zirconium). Le mate´riau e´tudie´
dans cette the`se a une microstructure tre`s diffe´rente de ceux observe´s jusqu’a` pre´sent. Quel
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Fig. 3.8 – Ge´ne´ration d’une microstructure de type quasi-monophase´ γ de TiAl a` partir d’une
surface expe´rimentalement connue [He´ripre´, 2006].
Fig. 3.9 – Obtention des conditions aux limites a` partir de mesures de champs de de´placements
expe´rimentaux [Dexet, 2006].
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en est donc le sche´ma de localisation ?
Par ailleurs, les diffe´rentes e´tudes ([Doumalin, 2000], [Dexet, 2006], [He´ripre´, 2006] ...) ont e´te´
re´alise´es sous chargements monotones : traction ou compression. Comment e´volue le sche´ma
de localisation sous chargements cycliques ?
Couplage avec les calculs e´le´ments finis. He´ripre´ [He´ripre´, 2006], [He´ripre´ et al., 2007],
a tente´ une identification du comportement monocristallin avec un calcul e´le´ments finis dans
lequel e´tait impose´, en conditions aux limites, le champ de de´placements 2D issu des mesures
de champs expe´rimentales. Rappelons que la loi de comportement utilise´e e´tait largement
simplifie´e puisqu’elle ne tenait pas compte des interactions entre syste`mes de glissement.
L’utilisation de conditions aux limites expe´rimentales pose la` encore la question de la troi-
sie`me dimension. Les mesures de champs effectue´es ne permettaient pas de de´terminer les
composantes hors plan. Cette de´marche demanderait a eˆtre revisite´e avec des mesures de
champs tridimensionnelles. Trop d’investigations restent sans doute a` mener dans ce domaine,
il n’e´tait donc pas envisageable d’aborder ce point dans cette the`se.
Confrontation des champs expe´rimentaux et simule´s. Musienko a indique´
[Musienko et al., 2007] qu’avec un maillage 3D libre suffisamment fin, l’impact du choix des
conditions aux limites sur le champ de de´formation e´tait grandement amoindri. Par conse´-
quent il est envisageable, de ce point de vue, de confronter champs expe´rimentaux et calcule´s.
Une seconde question se pose alors : quelle repre´sentation de la microstructure ? La repre´sen-
tation re´elle est lourde a` mettre en œuvre en l’e´tat actuel des de´veloppements expe´rimentaux.
L’approche totalement synthe´tique ne permet qu’une confrontation statistique. Les micro-
structures a` surface re´elle et volume synthe´tique apparaissent, au jour de la the`se, eˆtre un bon
compromis. Celles-ci ont actuellement e´te´ de´veloppe´es pour des mate´riaux de microstructure
relativement simple : grains de forme convexe, avec une assez faible disparite´ de taille de




– Les mesures de champs de de´formation par corre´lation d’images nume´riques, acquises
sous microscope e´lectronique a` balayage, ont permis a` ce jour de mettre en e´vi-
dence des structures de localisation a` l’e´chelle des me´so-volumes [Doumalin, 2000],
[Soppa et al., 2001]. Celles-ci sont constitue´es de bandes a` ±45◦, dont le sche´ma
est en forte corre´lation avec la microstructure du mate´riau. Ces analyses ont
e´te´ essentiellement conduites sur des biphase´s ([Bornert, 1996], [Doumalin, 2000],
[Soppa et al., 2001]) ou du zirconium ([Doumalin, 2000], [Dexet, 2006]).
– Une me´thode d’identification par couplage entre mesures de champs et calcul e´le´ments
finis a e´te´ de´veloppe´e ([Dexet, 2006], [He´ripre´, 2006]) dans le but de mieux de´finir les
conditions aux limites des calculs. Le de´placement au contour de la zone d’e´tude est ex-
trait du champ mesure´ expe´rimentalement, puis applique´ comme conditions aux limites
dans le calcul. Cette me´thode souffre de ne pas de´finir la composante hors plan du depla-
cement et de poser une hypothe`se forte sur son e´volution sous la surface de l’e´chantillon.
Les re´sultats obtenus par He´ripre´ sont bons, mais il est a` noter toutefois que la loi de
comportement avait e´te´ simplifie´e (pas de description des interactions entre syste`mes de
glissement).
– La confrontation entre champs de de´formation mesure´s et calcule´s ne´cessite le de´velop-
pement d’une microstructure synthe´tique repre´sentative. Pour les polycristaux, elle peut
soit eˆtre obtenue par polissage et EBSD successifs [Musienko et al., 2007], soit eˆtre to-
talement synthe´tique mais statistiquement repre´sentative [Libert, 2007], [Osipov, 2007],
(apre`s analyse statistique de la cartographie EBSD), ou encore re´elle en surface et sta-
tistiquement repre´sentative en volume [He´ripre´, 2006].
Chapitre 4
Localisation de la de´formation
”Success is the ability to go from one failure to another with no loss of enthusiasm.”
Sir Winston Churchill
La localisation de la de´formation est ici e´tudie´e a` une e´chelle (( me´soscopique )), c’est-a`-dire
interme´diaire entre l’e´chelle intragranulaire et celle du VER.
Une e´tude du sche´ma de localisation de la de´formation est conduite, sous chargements non-
proportionnels, graˆce aux compositions de cisaillement et traction pre´sente´es au chapitre 2.
L’e´volution, sous chargement cyclique, du sche´ma de localisation de la de´formation est ana-
lyse´e graˆce a` son suivi par mesures de champs au cours d’un essai de traction-compression1.
Enfin, la confrontation des champs de de´formation expe´rimentaux et nume´riques (calculs par
e´le´ments finis) est pre´pare´e2. Une microstructure a` surface re´elle et volume synthe´tique est
de´veloppe´e afin de reproduire le chargement de traction-compression.
1Les re´sultats expe´rimentaux sous chargement cyclique ici pre´sente´s ont fait l’objet d’une premie`re commu-
nication dans le cadre du 18eme Congre`s Franc¸ais de Me´canique, Grenoble, aouˆt 2007 [Ge´rard et al., 2007b].
2L’ensemble des analyses sera pre´sente´ au 18th International Workshop of Computational Mechanics of
Materials, Beijing, octobre 2008 [Ge´rard et al., 2008c], soumission accepte´e.

Analyse du sche´ma de localisation 77
4.1 Analyse expe´rimentale du sche´ma de localisation sous
chargements non-proportionnels
4.1.1 Re´alisation des essais
La mise en œuvre des essais de cisaillement-traction est de´crite au chapitre 2, plus pre´ci-
se´ment a` la page 30. Rappelons simplement que les quatre chargements e´tudie´s sont :
1. une traction simple dans l’axe de laminage de la toˆle,
2. une traction selon un axe a` 45◦ de la direction de laminage,
3. un pre´-cisaillement suivi, apre`s retour a` contrainte macroscopique nulle, d’une traction,
tous deux dans l’axe de laminage,
4. un pre´-cisaillement dans l’axe de laminage, suivi d’une traction a` 45◦ de ce dernier.
La de´formation macroscopique lors de l’e´tape de cisaillement est de ε12 = 1,4%. Les essais
sont mene´s au LPMTM (voir le chapitre 2 pour les de´tails).
Les tractions sont effectue´es sous MEB a` l’aide de la machine in situ du LMS (de´crite au cha-
pitre 2). Les essais sont re´alise´s en de´placement impose´ graˆce a` un extensome`tre a` couteaux,
place´ dans la zone utile, et dont la base de mesure est de 14 mm.
4.1.2 Cartographie EBSD
Il est ne´cessaire de re´aliser une cartographie EBSD et la mesure de champs de de´formation
sur la meˆme zone pour pouvoir les superposer. Pour cela, un protocole proche de celui de´crit
dans [Dexet, 2006] est utilise´. Dans un premier temps, quatre plots d’or sont de´pose´s a` la
surface de l’e´prouvette, ge´ne´ralement en son centre. L’espacement entre les plots est de´fini en
fonction du grandissement, de telle sorte qu’ils apparaissent tous les quatre sur les images,
tout en e´tant en limite de zone pour ne pas geˆner l’analyse.
La cartographie EBSD est ensuite effectue´e sur la zone ainsi de´finie. Les de´tails de proce´dure
pour l’EBSD sont pre´sente´s en annexe D. Indiquons simplement ici que la tension d’acce´le´-
ration du faisceau du MEB a e´te´ re´gle´e a` 20 kV ; la taille de spot est comprise entre 5 et 6
(unite´ arbitraire spe´cifique au MEB FEI utilise´), la distance de travail est de 25 mm, et l’angle
d’inclinaison de 70◦. Un pointe´ est re´alise´ tous les microme`tres. Les cartographies obtenues sur
les quatre e´prouvettes montrent une microstructure fortement macle´e, avec une assez grande
dispersion de tailles de grains.
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4.1.3 Mesures de champs par corre´lation d’images nume´riques acquises
sous MEB
Une microgrille d’or, d’une surface de 500 x 500 µm2, est de´pose´e a` la surface de l’e´chan-
tillon, au centre de la zone utile, par microe´lectrolithographie (la proce´dure est pre´sente´e au
chapitre 3). Le pas de la grille est de 4 µm. Compte tenu de la forte dispersion de tailles de
grains, il n’y a pas toujours plusieurs points de mesure par grain. Il n’est donc pas possible
d’envisager une analyse intragranulaire. Pour autant, le but ici est d’observer le sche´ma de
localisation (( me´soscopique )). Il a donc e´te´ conside´re´ suffisamment fin. De plus, ce pas nous
assure une bonne qualite´ des grilles, lesquelles sont d’autant plus difficiles a` obtenir que le pas
est faible. Le sche´ma d’inte´gration choisi (voir figure 4.2) est associe´ a` une base de mesure de
8 µm.
Fig. 4.1 – Microgrille d’or de´pose´e par microe´lectrolithographie a` la surface de l’e´chantillon,
et servant de marquage pour la corre´lation d’images sous MEB. Le pas de la grille est de 4 µm.
A gauche : grille avant essai. A droite : grille apre`s 4 % de de´formation en traction (photo
prise en charge).
Fig. 4.2 – Sche´ma d’inte´gration utilise´ pour le calcul des de´formations.
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4.1.4 Re´sultats et analyse
Les quatre champs de de´formation obtenus sont pre´sente´s aux figures 4.5 et 4.6. Une pre-
mie`re analyse visuelle qualitative fait apparaˆıtre, pour l’ensemble des chargements, un sche´ma
de localisation complexe. En effet, plusieurs e´chelles de localisation se superposent. En sim-
plifiant la description, il est possible d’en conside´rer au moins trois. Une premie`re e´chelle tre`s
fine est compose´e de bandes courtes fortement de´forme´es. Une seconde e´chelle comprend des
bandes un peu plus longues, et fines, formant un re´seau de localisation a` ±45◦ environ. Enfin,
de larges zones non de´forme´es apparaissent, zones pour lesquelles le champ de mesure est trop
petit pour permettre une analyse des corre´lations a` grande distance. La figure 4.3 sche´matise
ces diffe´rents types de bandes. Le champ est issu de l’essai cisaillement puis traction a` 0◦.
Fig. 4.3 – Le sche´ma de localisation obtenu a` l’issue des mesures de champs est complexe.
En simplifiant la description, il est possible d’y conside´rer au moins trois e´chelles. Champ ici
obtenu lors de la phase de traction du chargement (( cisaillement puis traction a` 0◦ )).
Afin de tenter de mieux comprendre ce sche´ma de localisation, une analyse quantitative des
donne´es spatiales est effectue´e. La me´thode utilise´e est celle de la covariance a` deux points
de´taille´e par Doumalin dans [Doumalin et al., 2003]. Elle vise a` fournir une caracte´risation
statistique de la re´partition spatiale des de´formations a` partir de l’analyse du champ dans
une section plane repre´sentative. Son principe repose sur la quantification statistique, via une
fonction de corre´lation C(h), de l’e´cart entre les valeurs de de´formation pour deux points dis-
tants de h. A partir d’une image en niveaux de gris de la carte de de´formations e´quivalentes3
acquise par microextensome´trie, un covariogramme est obtenu par une proce´dure de calcul de
3De´formation e´quivalente au sens de von Mises, calcule´e sous l’hypothe`se que la transformation locale est
axisyme´trique, la troisie`me direction principale de de´formation e´tant suppoe´e normale au plan d’observation.
Le re´sultat s’apparente au second invariant plan de la de´formation, et vaut εeq = 2/3|ε2− ε1| ou` les εi sont les
de´formations principales dans le plan d’observation.
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la fonction de corre´lation base´e sur l’utilisation de la transforme´e de Fourier a` deux dimen-
sions. Au centre de l’image du covariogramme, un motif caracte´ristique apparaˆıt a` partir des
niveaux de gris les plus clairs. Il correspond aux valeurs les plus e´leve´es de C(h), et caracte´rise
statistiquement la fac¸on dont la de´formation se re´partit dans le mate´riau. La ge´ome´trie de ce
motif permet alors de de´terminer les caracte´ristiques ge´ome´triques de ces bandes de locali-
sation de la de´formation, leur longueur moyenne, leur e´paisseur (si la re´solution spatiale est
suffisante), et leur direction par rapport a` l’axe horizontal. Ces caracte´ristiques permettent
d’analyser la porte´e du phe´nome`ne de localisation, et de le relier aux dimensions caracte´ris-
tiques de la microstructure.
Pour comparer les re´sultats de microextensome´trie des diffe´rents chargements, nous avons uti-
lise´ la de´formation e´quivalente de von Mises de´termine´e a` l’aide du logiciel CorrelManuV. Les
covariogrammes correspondants sont e´galement trace´s. Il s’ave`re alors que les covariogrammes
ne font pas ici apparaˆıtre un motif aussi net que ceux obtenus dans les e´tudes ante´rieures sur
le zirconium ou les biphase´s Fe/Ag ou Ag/Ni, et ne permettent pas d’analyse quantitative du
sche´ma de localisation. Le motif en croix central apparaˆıt bien, mais il est difficile de quan-
tifier son extension spatiale. Les bandes le´ge`rement blanches verticales qui apparaissent sur
le premier covariogramme correspondent au de´faut pe´riodique d’acquisition de l’image MEB.
Le trace´ des profils des covariogrammes a ne´anmoins e´te´ fait selon 0◦, 45◦ et 90◦ par rapport a`
l’horizontale (voir figure 4.7). Leur exploitation est rendue difficile par la pre´sence des oscilla-
tions pe´riodiques induites par le de´faut d’image. De plus, les asymptotes ne sont pas atteintes,
conse´quence probable de la non repre´sentativite´ des champs analyse´s par rapport aux grandes
e´chelles.
Rappelons que les cartographies EBSD ont e´te´ re´alise´es sur les meˆmes zones que les mesures
de champs. La figure 4.4 pre´sente la superposition des joints de grains, issus de la cartographie
EBSD, et le champ de de´formation e´quivalente de von Mises. La meˆme superposition avait e´te´
re´alise´e par Doumalin sur du zirconium [Doumalin, 2000]. Les images obtenues, respective-
ment pour le cuivre et le zirconium, sont mises en regard sur la figure 4.4. Il apparaˆıt clairement
que la microstructure de morphologie beaucoup plus simple (grains convexes, moindre he´te´ro-
ge´ne´ite´ de taille, absence de macle) du zirconium et son comportement diffe´rent sont associe´s
a` un sche´ma de localisation lui aussi nettement plus lisible.
Pour e´tablir de fac¸on certaine et de´taille´e le rapport entre morphologie de la microstructure
et sche´ma de localisation de la de´formation, des analyses comple´mentaires devront eˆtre me-
ne´es. Plusieurs difficulte´s ont ici e´te´ rencontre´es lors de l’acquisition des images (de´faillance
informatique lors de l’acquisition notamment), ce qui a rendu l’analyse plus complexe.
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Fig. 4.4 – Superposition de la morphologie de la microstructure (joints de grains extraits de
la cartographie EBSD) et du champ de de´formation de von Mises. A gauche, cuivre OFHC
de notre e´tude (chargement (( cisaillement puis traction a` 0◦ ))). A droite, alliage de zirconium
e´tudie´ par Doumalin [Doumalin, 2000].
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De´formation e´quivalente de von Mises : e´chelle (%).
Fig. 4.5 – Champs de de´formation e´quivalente de von Mises, et covariogramme associe´.
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De´formation e´quivalente de von Mises : e´chelle (%).
Fig. 4.6 – Champs de de´formation e´quivalente de von Mises, et covariogramme associe´.
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Cisaillement, puis traction a` 0◦ Cisaillement, puis traction a` 45◦
Traction a` 0◦ Traction a` 45◦
Fig. 4.7 – Profils caracte´ristiques des covariogrammes pour les diffe´rents chargements.
L’e´chelle spatiale est ici arbitraire. Il est possible de l’exprimer selon les dimensions de la
zone analyse´e, ceci n’a pas e´te´ fait compte tenu de la difficulte´ de lecture des diagrammes.
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4.2 Etude expe´rimentale de l’e´volution du sche´ma de localisa-
tion sous chargements cycliques
4.2.1 Re´alisation des essais
Les essais in situ sous chargements cycliques sont effectue´s a` l’aide d’une machine de trac-
tion / compression / torsion d’une capacite´ de 10 kN en traction / compression et 50 N.m en
couple. Elle peut accueillir plusieurs ge´ome´tries d’e´prouvettes comme les e´prouvettes CT et
CTS, mais aussi des e´prouvettes cylindriques.
(a) (b)
Fig. 4.8 – (a) Photo de la machine de traction / compression / torsion in situ du LMS. (b)
Ge´ome´trie de l’e´prouvette de traction / compression pre´leve´e dans une toˆle de cuivre OFHC,
lamine´e a` chaud, de 14 mm d’e´paisseur.
4.2.2 Mesures de champs par corre´lation d’images nume´riques acquises
sous MEB
Une cartographie EBSD est e´galement effectue´e sur la zone de mesures de champs. Elle
permettra, lors de la partie suivante, de ge´ne´rer la microstructure correspondante en vue de
calculs par e´le´ments finis.
La micro-grille ne´cessaire a` la corre´lation d’images est ensuite de´pose´e par microe´lectrolitho-
graphie (voir chapitre 3 pour plus de de´tails). Le pas de la grille est choisi ici e´gal a` 2 µm afin
d’acce´der a` une vision un peu plus locale. Le sche´ma d’inte´gration utilise´ pour le calcul des
de´formations est le meˆme (voir figure 4.2).
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4.2.3 Difficulte´s rencontre´es
La re´alisation de cet essai a souleve´ beaucoup de difficulte´s. Tout d’abord la ge´ome´trie
de l’e´prouvette a duˆ eˆtre modifie´e : le montage in situ imposait une longueur trop grande
relativement au diame`tre, compte-tenu de la pre´sence d’une e´tape de compression dans le
chargement. En conse´quence, les e´prouvettes flambaient. La ge´ome´trie a donc e´te´ modifie´e :
une zone utile plus re´duite a e´te´ introduite (voir figure 4.8).
Par ailleurs, suite aux soucis d’acquisition lors des premiers essais, le syste`me d’acquisition
des images a e´te´ change´ pour un second dont les caracte´ristiques e´taient moins bien connues.
Plusieurs aberrations d’acquisition sont apparues dans le premier cycle de chargement, puis
des proble`mes de balayage tre`s importants (sauts de ligne) rendant quasi-impossible la mesure
des de´formations selon l’axe y des images.
De plus, le pilotage de l’essai n’est pas automatise´. Il s’agit d’inverser le chargement (passage
de traction a` compression et inversement) manuellement.
Par ailleurs, et surtout, il convient de noter que le chargement s’effectue dans une amplitude
de ±2% de de´formation globale. Or, les diffe´rentes analyses des incertitudes, lie´es a` l’utilisa-
tion du MEB pour la corre´lation d’images, ont place´ la limite de mesure a` 1% de de´formation
globale. L’ensemble des acquisitions a e´te´ re´alise´ presque en limite de pre´cision. Les re´sultats
obtenus seront essentiellement analyse´s qualitativement.
Pour limiter les proble`mes lie´s a` la de´rive du faisceau, d’une part, aux variations de gran-
dissement, d’autre part, l’essai a duˆ eˆtre re´alise´ en continu, et le nombre d’images acquises
minimise´.
4.2.4 De´finition du chargement
Le chargement impose´ est un cyclage traction-compression, impose´ en de´placement. La
valeur moyenne de la de´formation est de -2%. Un premier cycle permet la mise en place du
chargement. 10 cycles sont ensuite effectue´s. La de´formation macroscopique globale est alors
comprise entre -4% et -2%. La figure 4.9 sche´matise le chargement impose´.
La de´formation axiale est mesure´e par un extensome`tre place´ de part et d’autre de la zone
utile, avec une base de mesure de 14 mm, la de´formation e´tant ramene´e a` la zone utile, en
supposant que cette dernie`re fait 3 mm. Ceci conduit a` une amplitude de de´placement impose´
de ±60µ, soit une de´formation ±0,428% enregistre´e par l’extensome`tre.
4.2.5 Re´sultats et analyse
Au cours de chaque cycle, cinq images sont acquises : a` -4%, -2% (i.e de´formation
moyenne), 0 et -2%. Le premier cycle n’a pas pu eˆtre analyse´ car trop bruite´. Les corre´la-
tions des images suivantes sont donc effectue´es par rapport a` la quatrie`me prise de vue, qui
correspond a` une de´formation globale de -4%. Pour limiter la contamination au carbone lie´e a`
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Fig. 4.9 – Repre´sentation sche´matique de la consigne du chargement cyclique impose´.
la dure´e d’irradiation de l’e´chantillon, les acquisitions d’images n’ont e´te´ effectue´es que pour
les cycles 2, 3, 4, 6 et 11.
De´formation macroscopique. Compte tenu de la dimension de la zone utile, il n’e´tait
pas possible de placer l’extensome`tre a` couteaux directement sur la zone utile plus re´duite. La
de´formation macroscopique est obtenue par moyenne sur le champ de de´formation, lui-meˆme
provenant des mesures de de´placements par corre´lation d’images. Ceci pre´-suppose que la zone
observe´e est suffisamment grande pour eˆtre repre´sentative.
L’e´volution au cours du chargement des quatre composantes planes du gradient du de´place-
ment ∂ui∂X j est pre´sente´e sur la figure 4.10. Les composantes hors diagonale sont quasi-nulles,
la traction a donc bien e´te´ re´alise´e dans les axes. La courbe se rapportant a` la composante
axiale est tre`s chaotique. Ceci est duˆ a` la de´rive du faisceau du microscope, et aux (( sauts
de ligne )) ale´atoires, et donc a` l’erreur de mesure qui s’ensuit. En effet, compte tenu de la
re´solution demande´e, le microscope met environ 0,3 s pour balayer le champ dans la direction
transverse, mais 20 minutes pour balayer l’ensemble de l’image et donc donner la composante
axiale. La de´rive est ne´gligeable sur 1 ligne, ou un ensemble de lignes utiles pour l’analyse par
corre´lation, mais pas sur 20 minutes. En conse´quence, les champs ne seront pas analyse´s selon
la composante axiale car trop entache´e d’erreur. A contrario, la composante transverse est
beaucoup plus re´gulie`re et pourra ainsi eˆtre conside´re´e fiable, dans la limite des incertitudes
e´voque´es pre´ce´demment (notamment les e´ventuelles variations de grandissement). Les champs
correspondants sont pre´sente´s aux figures 4.12, 4.13, 4.14, 4.15, et 4.16.
La figure 4.11 permet de mieux analyser la composante transverse. Une de´rive apparaˆıt tre`s
nettement. Un incre´ment de de´formation moyenne vient s’ajouter a` chaque cycle. Le montage
des images de champs de de´formation, obtenues a` chaque se´quence de chargement, sous forme
de film montre clairement qu’il n’y a pas, ici, de de´rive de la mesure. En effet, le niveau de
de´formation des zones peu de´forme´es reste quasiment constant, proche de ze´ro, alors que ce-
lui des zones tre`s sollicite´es augmente, l’he´te´roge´ne´ite´ globale s’amplifiant. En conse´quence,
l’e´volution observe´e de la de´formation transverse correspond a` un phe´nome`ne de rochet local.
Pour me´moire, le phe´nome`ne macroscopique de rochet de´signe l’incre´ment de de´formation
qui vient s’ajouter a` la de´formation macroscopique a` chaque cycle d’un chargement impose´
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en contrainte. Ici, le chargement macroscopique est impose´ en (( de´formation )) (de´placement
pilote´ par l’extensome`tre qui inclut la zone utile, les conge´s, et une partie de l’e´chantillon
de diame`tre plus important). Le rochet observe´ est lui local. Il pourrait eˆtre attribue´ aux
contraintes internes ou a` une localisation macroscopique de la de´formation dans l’e´chantillon.
Champ de de´formation me´soscopique. Les figures 4.12, 4.13, 4.14, 4.15, et 4.16, pre´-
sentent les champs de de´formation transverse pour les cycles e´tudie´s. Les images sont dispose´es
selon le stade du cycle observe´, en accord avec le sche´ma indicatif. La composante transverse
e´tant observe´e, les zones fortement de´forme´es apparaissent en bleu.
Plusieurs e´le´ments qualitatifs se de´gagent.
1. Il apparaˆıt tout d’abord que le sche´ma de localisation est de´ja` en place de`s le second
cycle. Il restera le meˆme tout au long du chargement. Aucune bande de localisation
n’apparaˆıt ou disparaˆıt par la suite.
2. Au sein d’un meˆme cycle, les bandes de localisation apparaissent, se renforcent jusqu’a`
la sollicitation maximale, pour diminuer ensuite, jusqu’a` quasi disparaˆıtre.
3. D’un cycle a` l’autre les bandes re´apparaissent au meˆme endroit.
4. Le niveau de de´formation maximal atteint au sein d’une bande tend a` augmenter au
fur et mesure des cycles et les bandes semblent s’e´largir le´ge`rement. Le phe´nome`ne
d’intensification paraˆıt plus marque´ que celui de l’e´largissement.
5. Les zones non de´forme´es le restent tout au long du chargement ; aucune tendance a`
l’uniformisation de la de´formation n’est note´e.
L’intensification locale de la de´formation va dans le sens des observations a` l’e´chelle ma-
croscopique, c’est-a`-dire celui d’un incre´ment de de´formation a` chaque cycle.
Observation locale Etant donne´ le pas de la grille (2 µm), et la taille de grains un peu plus
grande que sur le cuivre pre´ce´demment e´tudie´, il a e´te´ possible d’effectuer quelques observa-
tions locales de la de´formation. Deux zones (voir figure 4.17) sont pre´sente´es ici. La figure 4.18
pre´sente deux cas diffe´rents de localisation de la de´formation. Le champ de de´formation est
superpose´ sous forme de traits de couleur a` l’image de la microgrille, ce qui permet de voir la
microstructure du mate´riau au travers de la grille. L’orientation des traits de couleur indique
les directions principales de de´formation, et la couleur l’intensite´ du de´viateur local (i.e. la
de´formation e´quivalente de von Mises de´finie pre´ce´demment).
Ces deux images ont e´te´ prises au cours du meˆme cycle, a` 0% de de´formation.
Sur l’image de gauche, il apparaˆıt que la bande de localisation de la de´formation suit les lignes
de glissement intragranulaire. Sur l’image de droite, la localisation s’effectue, au contraire, sui-
vant les joints de grains. Il est a` noter sur cette image de droite, que les grains limitrophes
ont ne´anmoins des lignes de glissement bien visibles.
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Fig. 4.10 – Gradient du de´placement moyen sur la zone analyse´e, de´duit du champ de de´pla-
cement mesure´ par corre´lation d’images. En bleu, la composante axiale, en rose et vert, les
composantes hors diagonale, en rouge, la composante transverse.
Fig. 4.11 – Gradient du de´placement moyen sur la zone analyse´e, de´duit du champ de de´pla-
cement mesure´ par corre´lation d’images. (( Zoom )) sur la composante transverse FXX −1.
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Fig. 4.12 – Cartes de de´formation transverse obtenues par corre´lation d’images in situ en
cours d’essai cyclique de traction-compression a` de´formation moyenne non nulle. L’e´tat de
re´fe´rence est l’image 4. L’amplitude de chargement est donc ici repre´sente´e de fac¸on relative
(∆ε22 = 2%). Surface observe´e : 280 µm x 440 µm. Cycle 2.
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Fig. 4.13 – Cartes de de´formation transverse obtenues par corre´lation d’images in situ en
cours d’essai cyclique de traction-compression a` de´formation moyenne non nulle. L’e´tat de
re´fe´rence est l’image 4. L’amplitude de chargement est donc ici repre´sente´e de fac¸on relative
(∆ε22 = 2%). 280 µm x 440 µm. Cycle 3.
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Fig. 4.14 – Cartes de de´formation transverse obtenues par corre´lation d’images in situ en
cours d’essai cyclique de traction-compression a` de´formation moyenne non nulle. L’e´tat de
re´fe´rence est l’image 4. L’amplitude de chargement est donc ici repre´sente´e de fac¸on relative
(∆ε22 = 2%). 280 µm x 440 µm. Cycle 4.
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Fig. 4.15 – Cartes de de´formation transverse obtenues par corre´lation d’images in situ en
cours d’essai cyclique de traction-compression a` de´formation moyenne non nulle. L’e´tat de
re´fe´rence est l’image 4. L’amplitude de chargement est donc ici repre´sente´e de fac¸on relative
(∆ε22 = 2%). 280 µm x 440 µm. Cycle 6.
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Fig. 4.16 – Cartes de de´formation transverse obtenues par corre´lation d’images in situ en
cours d’essai cyclique de traction-compression a` de´formation moyenne non nulle. L’e´tat de
re´fe´rence est l’image 4. L’amplitude de chargement est donc ici repre´sente´e de fac¸on relative
(∆ε22 = 2%). 280 µm x 440 µm. Cycle 11.
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Fig. 4.17 – Emplacement des zones observe´es localement dans le champ de de´formation ob-
serve´. (stade n◦22 du chargement)
Zone 1 Zone 2
Fig. 4.18 – Superposition des champs de de´formation e´quivalente de von Mises et des obser-
vations MEB de la localisation. Zone 1 : la localisation de la de´formation suit les lignes de
glissement intragranulaire. Zone 2 : le localisation s’effectue suivant les joints de grains, alors
meˆme que les lignes de glissement intragranulaire sont bien visibles. Pas de la grille : 2 µm.
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4.3 De´veloppement d’une repre´sentation de la microstruc-
ture en vue d’une confrontation des champs de de´forma-
tions obtenus expe´rimentalement et nume´riquement (cal-
culs par e´le´ments finis)
L’observation de la cartographie EBSD laisse apparaˆıtre une microstructure chahute´e avec
une dispersion importante de tailles de grains, une tre`s forte proportion de macles, avec des
relations de maclage a` diffe´rents degre´s, et une fre´quente non-convexite´ des grains. Comme
montre´es au chapitre pre´ce´dent, les repre´sentations de microstructures polycristallines a` par-
tir de cartographie EBSD qui ont e´te´ re´alise´es s’appuyaient sur des microstructures beaucoup
moins torture´es, avec des grains strictement convexes, et une certaine homoge´ne´ite´ de taille
de grains.
Une premie`re approximation bi-dimensionnelle de la microstructure par des ellipses pre´sente
des zones particulie`rement difficiles a` traiter a` cause d’un grand encheveˆtrement des ellipses
dans des zones ou` les grains sont particulie`rement non-convexes. En conse´quence, cette me´-
thode a, pour le cas pre´sent, e´te´ e´carte´e.
Par ailleurs, sous l’angle de la morphologie mathe´matique, la microstructure e´tudie´e pre´-
sente quelques similitudes avec ce que produirait un mode`le de type feuille morte a` grains
primaires avec des polygones de Poisson (voir la figure44.19 pour un exemple). Pour autant,
la mise en œuvre tri-dimensionnelle de ce type de simulation a semble´ a priori pre´senter de
nombreuses difficulte´s de de´veloppement.
Fig. 4.19 – Exemple de simulation de microstructure obtenue avec un mode`le de type feuille
morte a` grains primaires constitue´s de polygones de Poisson.
L’approche finalement retenue est celle des polye`dres de Vorono¨ı contraints avec traitement
4Image aimablement fournie par D.Jeulin du Centre de Morphologie Mathe´matique de l’Ecole des Mines de
Paris.
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spe´cifique des macles. Pour ce faire, la de´marche de´veloppe´e se de´coupe en plusieurs e´tapes.
1. Tout d’abord, la cartographie EBSD est nettoye´e (cf annexe D, notamment page 210),
post-traite´e.
2. Puis la premie`re couche de grains est re´alise´e en respectant la cartographie de surface.
– La microstructure de surface est analyse´e et traite´e afin d’en extraire toutes les macles.
La microstructure bi-dimensionnelle obtenue est appele´e (( phase me`re )).
– Une proce´dure de croissance de grains orthogonalement a` la surface, avec probabilite´
de croissance ou de´croissance fonction de la section, est applique´e afin d’obtenir la
premie`re couche tri-dimensionelle de grains.
– Les macles sont re´introduites en surface dans la phase me`re. Elles sont ensuite extru-
de´es orthogonalement lorsque la macle se situe entre deux parties de grains de meˆme
orientation cristallographique. Sinon, elles le sont selon une orientation morphologique
ale´atoire.
3. Un volume repre´sentatif est cre´e´.
– Une microstructure volumique compose´e de polye`dres de Vorono¨ı est ge´ne´re´e de telle
sorte que la section moyenne d’un polye`dre soit repre´sentative des plus petits grains
de la phase me`re.
– Les polye`dres de Vorono¨ı sont ensuite fusionne´s avec leurs voisins les plus proches
jusqu’a` obtenir une microstructure dont la distribution de section de grains soit re-
pre´sentative de la phase me`re. Les directions de propagation de la fusion n’e´tant pas
de´finies par des re`gles d’isotropie, les grains obtenus sont souvent non-convexes, a`
l’instar de la phase me`re.
– Le volume est raccorde´ a` la premie`re couche de grains.
– Enfin des macles sont jete´es ale´atoirement dans le volume, selon une probabilite´ fixe´e
en regard de la surface.
Ces diffe´rentes e´tapes sont reprises plus en de´tails ci-apre`s, images a` l’appui.
4.3.1 Cartographie EBSD et post-traitements
A l’issue de la mesure, la cartographie par EBSD comporte un certain nombre de points
non indexe´s qu’il convient de traiter. La plupart se situe au niveau des joints de grains, ou a
fortiori aux points triples. En effet, le faisceau diffracte alors sur plusieurs orientations cristal-
lographiques simultane´ment. Le diagramme de Kikuchi obtenu n’est alors pas correctement
indexe´. Par ailleurs, la mesure de l’orientation cristallographique du grain est conside´re´e fiable
s’il y a au moins trois points analyse´s dans le grain. Les grains a priori de taille infe´rieure
sont retraite´s. Il conviendra de se reporter a` l’annexe D pour plus de de´tails sur la re´alisation
des cartographies EBSD et leur post-traitement.
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Cartographie brute, en sortie
de mesure. Les points verts
sont les points non indexe´s.
Pour des questions d’image-
rie, la cartographie EBSD est
tourne´e de 90◦ par rapport au
repe`re du chargement.
Premier nettoyage de la car-
tographie : e´limination des
points faux, des grains trop
petits pour que la mesure soit
conside´re´e comme fiable, et
homoge´ne´isation de l’orienta-
tion cristalline au sein des
grains.
Rotation de 90◦ dans le sens
trigonome´trique de l’image
pour se placer dans le repe`re
du chargement me´canique.
Se´lection de la zone de mesure
de champs graˆce au plot d’or
de´pose´ a` la surface de l’e´prou-
vette et apparaissant comme
amas de points non indexe´s
sur la carte brute. Il s’agit
du quart en bas a` droite de
l’image pre´ce´dente.
Fig. 4.20 – Protocole d’extraction des donne´es pour la ge´ne´ration de la surface de la micro-
structure repre´sentative a` partir de la cartographie expe´rimentale.
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4.3.2 Premie`re couche de grains : analyse et traitement de la surface
De´tection des macles. Une macle est the´oriquement situe´e entre deux lobes d’un meˆme
grain avec lequel elle pre´sente une de´sorientation de 60◦ par rapport a` l’axe 001. Dans la
pratique, ce cas d’e´cole n’est pas le plus fre´quent dans notre microstructure. En effet, la
proportion importante de situations de maclage lors du traitement thermique engendre des
relations cristallographiques complexes et pas toujours analysables (maclage a` divers degre´s).
La de´tection des macles n’a donc pas pu se faire sur des bases cristallographiques, mais
uniquement morphologiques.
La de´finition morphologique d’une macle repose sur le paralle´lisme de deux de ses bords. En
effet, d’un point de vue (( purement the´orique )), la partie macle´e du cristal est l’image miroir
de la partie non macle´e, le plan de maclage faisant office de plan miroir. En conse´quence, les
deux plans faisant office de plan miroir sont paralle`les. En pratique, les contraintes exerce´es
au moment de l’apparition des macles occasionnent des distorsions. De plus, meˆme dans les
cas avec peu de distorsion, la pixelisation de l’image peut suffire a` sortir des conditions de
paralle´lisme.
Cette constatation nous a conduit a` construire une proce´dure reposant sur la de´tection de
paralle´lisme a` l’aide de la transforme´e de Radon, proce´dure ensuite comple´te´e par l’exclusion
de cas trop litigieux, ou par l’ajout de cas se´lectionne´s sur des crite`res comple´mentaires de
macles dont le paralle´lisme fait de´faut.
Tout d’abord, la de´tection du paralle´lisme est re´alise´e avec une tole´rance angulaire de 10◦.
Puis un test est effectue´ sur la longueur des segments de´tecte´s comme paralle`les : cette dernie`re
doit, en effet, eˆtre cohe´rente par rapport aux dimensions de la particule. En conse´quence la





ou` c est la longueur de l’axe de plus grande projection de la particule. La valeur 2,3 est de´finie
arbitrairement de fac¸on a` obtenir une bonne qualite´ de seuillage sur la microstructure e´tudie´e
ici.
Une fois les grains ayant deux bords paralle`les de´tecte´s, trois crite`res sont applique´s pour
exclure ceux qui ont a priori une faible probabilite´ d’eˆtre des macles.
– Les grains ayant une forme proche du (( carre´ )) rentrent dans le crite`re de de´tection.
Cependant, apre`s controˆle sur la cartographie EBSD, il s’ave`re qu’il n’y a pas pour
autant de relation de maclage avec les grains voisins. En conse´quence, tout grain dont
le rapport de projection est infe´rieur a` deux est exclu.
– Une particule ayant une forme de (( papillon )) peut parfaitement ve´rifier les crite`res de
paralle´lisme, sans eˆtre une macle. Les grains de ce type sont exclus par une proce´dure
de watershed ((( ligne de partage des eaux ))).
– Enfin, il est ge´ne´ralement impossible de statuer sur les caracte´ristiques re´elles des grains
situe´s au bord de la zone analyse´e. Ils sont donc syste´matiquement exclus de l’ensemble
des macles.
Pour finir, les grains de toute petite taille sont parfois difficiles a` analyser. Il a donc e´te´ de´cide´
que lorsqu’ils sont insulaires (entie`rement inclus dans un autre grain), ils sont syste´matique-
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ment pris comme macle. Cette assertion est apparue raisonnable au regard de la cartographie
EBSD.
Les re´sultats obtenus sont pre´sente´s a` la figure 4.21.
De´finition du volume de la premie`re couche de grains. Une fois les macles extraites,
apparaˆıt une cartographie de la phase me`re en surface. Les grains sont alors de´finis en volume
par croissance selon la direction orthogonale au plan de surface. Cette croissance est de´finie
selon un crite`re reposant sur le volume final de chaque grain. Il est en effet conside´re´ qu’un
grain dont la section en surface est grande a de fortes chances de voir sa section diminuer lors
de la croissance volumique, tandis qu’inversement une petite section aura plutoˆt tendance a`
croˆıtre.
De plus, il est suppose´ que la dispersion de tailles de grains observe´e en surface refle`te la
caracte´ristique volumique du mate´riau. La croissance des petits grains est donc limite´e de
fac¸on a` conserver cette caracte´ristique.
De´finition volumique des macles dans la premie`re couche de grains. Les macles
sont extrude´es orthogonalement a` la surface pour celles qui, en surface, sont enchaˆsse´es entre
deux grains de meˆme orientation cristallographique. Lorsque ce n’est pas le cas, l’extrusion a
une orientation morphologique ale´atoire.
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La cartographie est relabelli-
se´e afin de pouvoir identifier
individuellement chacune des
particules.
La carte est une nouvelle fois
nettoye´e.
Les macles sont de´tecte´es a`
l’aide des transforme´es de Ra-
don, avec exclusions des cas
trop litigieux. Les macles sont
ensuite trie´es suivant qu’elles
sont enchaˆsse´es entre deux
grains de meˆme orientations
cristallographiques ou non.
Fig. 4.21 – Proce´dure de de´tection des macles en surface afin de pouvoir leur appliquer un
traitement volumique spe´cifique.
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4.3.3 De´finition du volume de la microstructure
De´finition de la phase me`re. Un agre´gat constitue´ de polye`dres de Vorono¨ı est ge´ne´re´.
La distance de re´pulsion entre germes est de´finie de telle sorte que la section moyenne d’un
polye`dre de Vorono¨ı corresponde a` la plus petite surface de grain, appartenant a` la phase
me`re, releve´e sur la cartographie EBSD de surface (apre`s traitement).
Les polye`dres de Vorono¨ı sont ensuite fusionne´s. Comme indique´ pre´ce´demment, aucune di-
rection n’est privile´gie´e pour la fusion, e´tant donne´ que la cartographie EBSD ne fait pas
apparaˆıtre, pour ce mate´riau, d’orientation morphologique particulie`re. La fusion est donc
re´gie selon la taille des grains obtenus : l’histogramme de section des grains dans chaque plan
de la microstructure doit tendre vers celui de la surface. La figure 4.22 pre´sente la phase
me`re obtenue en surface apre`s extraction des grains et suppression des macles, et l’agre´gat
volumique correspondant.
Fig. 4.22 – A gauche, cartographie de surface de la (( phase me`re )) obtenue par extraction
des macles de la cartographie EBSD. A droite, agre´gat volumique ge´ne´re´ pour de´crire la phase
me`re.
De´finition des macles dans le volume. Des macles, ge´ne´re´es selon le protocole mis en
place par Osipov a` propos de lattes dans de la bainite [Osipov, 2007], sont jete´es ale´atoirement
dans le volume.
4.3.4 Re´sultat obtenu
La microstructure finalement obtenue pre´sente, graˆce a` la fusion non morphologiquement
dirige´e, des grains non convexes. Par ailleurs, la dispersion de tailles de grains est de´crite.
Enfin, la pre´sence de macles est conserve´e. Les figures 4.23 et 4.24 pre´sentent une des micro-
structures obtenues.
Plusieurs microstructures de ce type ont e´te´ ge´ne´re´es afin de donner lieu a` des calculs par
e´le´ments finis, et une confrontation aux mesures expe´rimentales.
Repre´sentation nume´rique de la microstructure 103
Fig. 4.23 – Microstructure obtenue. Les grains sont non convexes, la dispersion de tailles de
grains est respecte´e, et la pre´sence de macles conserve´e.
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Fig. 4.24 – Microstructure obtenue : pre´sentation de l’inte´rieur de la microstructure.
En conclusion ...
1. Des chargements compose´s de cisaillement et traction sont conduits, sur cuivre OFHC,
in situ sous MEB. Les mesures de champs de de´formation effectue´es par corre´lation
d’images, sur une surface d’environ 500 µm2, montrent un sche´ma de localisation com-
plexe, comportant plusieurs e´chelles de de´formation. L’une d’elles a manifestement une
porte´e bien supe´rieure a` la zone e´tudie´e, rendant difficile l’interpre´tation des covario-
grammes associe´s. Toutefois, la superposition de la microstructure (joints de grains ex-
traits de la cartographie EBSD) et du champ de de´formation permet, par comparaison
aux re´sultats de Doumalin [Doumalin, 2000], de formuler l’hypothe`se d’une complexite´
du champ de de´formation due notamment a` celle de la morphologie de la microstructure.
2. Un essai de sollicitation cyclique, en traction-compression, est re´alise´. L’amplitude du
chargement est de 2%, la de´formation moyenne est non nulle. Des mesures de champs
par corre´lation d’images nume´riques acquises sous MEB sont re´alise´es a` diffe´rents stades
de chaque cycle, et ce pour plusieurs cycles.
La de´formation transverse moyenne´e sur la zone d’e´tude montre nettement un phe´no-
me`ne de rochet local.
Plusieurs observations sont faites concernant l’e´volution du sche´ma de localisation de la
de´formation.
– Le sche´ma de localisation est de´ja` en place de`s le second cycle. Il restera le meˆme tout
au long du chargement. Aucune bande de localisation n’apparaˆıt ni ne disparaˆıt par la
suite.
– Au sein d’un meˆme cycle, les bandes de localisation apparaissent, se renforcent jusqu’a`
la sollicitation maximale, pour diminuer ensuite, jusqu’a` quasi disparaˆıtre.
– D’un cycle a` l’autre les bandes re´apparaissent au meˆme endroit, mais en s’intensifiant
et en s’e´largissant le´ge`rement. Le phe´nome`ne d’intensification semble plus marque´ que
celui de l’e´largissement.
– Les zones non de´forme´es le restent tout au long du chargement ; leur pre´sence permet
de valider la technique de mesure utilise´e.
L’e´volution du sche´ma de localisation est en accord avec le constat de rochet local observe´
sur la moyenne (sur le champ) de la composante transverse de la de´formation.
3. Une microstructure est de´veloppe´e afin de permettre de re´aliser les calculs par e´le´ments
finis correspondant a` la sollicitation expe´rimentale, et de confronter les champs expe´ri-
mentaux et simule´s. Cette microstructure de´crit en surface la cartographie EBSD effec-
tue´e sur la zone de l’e´chantillon ou` ont e´te´ conduites les mesures de champs. L’obtention
du volume repose sur la ge´ne´ration d’un agre´gat de polye`dres de Vorono¨ı qui sont en-
suite fusionne´s pour de´crire la dispersion de tailles de grains. La microstructure finale-
ment obtenue pre´sente, graˆce a` la fusion non morphologiquement dirige´e, des grains non
convexes. Par ailleurs, la dispersion de tailles de grains est de´crite. Enfin, la pre´sence
de macles est conserve´e.








”True genius resides in the capacity for evaluation of uncertain, hazardous, and conflicting information.”
sir Winston Churchill (1874-1965)
La description du comportement du polycristal passe par le choix d’un mode`le de transition
d’e´chelles. Dans le cadre de la de´marche d’homoge´ne´isation, deux mises en œuvre sont ici
aborde´es : les calculs e´le´ments finis, et les mode`les a` champs moyens.
La premie`re approche conduit ine´luctablement a` la question de la de´finition d’un volume e´le´-
mentaire repre´sentatif (VER).
La seconde passe par le choix d’un mode`le et la question de sa repre´sentativite´.




Compte tenu du contexte de la confrontation mene´e au chapitre 6, nous nous limiterons a`
l’e´tude des polycristaux, et avec une e´lasticite´ de nature isotrope.
Le cuivre rele`ve certe de la syme´trie cubique, mais l’approximation de l’e´lasticite´ isotrope est
ici conside´re´e pour l’ensemble des mode`les e´tudie´s. La confrontation relative n’en souffre donc
pas. En revanche, cette hypothe`se permet de ne pas (( polluer )) le proble`me plastique avec
une instabilite´ supple´mentaire. De plus, le mode`le de Berveiller-Zaoui, qui entre ici dans le
panel de comparaison, requiert cette condition.
5.1.1 Homoge´ne´isation : rappel de la me´thodologie
Repre´sentation
Toute de´marche d’homoge´ne´isation ne´cessite en premier lieu de de´finir les e´chelles en pre´-
sence et les caracte´ristiques ge´ome´triques retenues pour de´crire le mate´riau.
Conside´rons donc un mate´riau he´te´roge`ne, dont les proprie´te´s me´caniques varient sur une
distance caracte´ristique microscopique devant l’e´chelle du volume e´le´mentaire macroscopique
a` laquelle le mate´riau est conside´re´ homoge`ne. L’e´chelle microscopique est ici de´finie par la
phase, qui se caracte´rise, dans le cas des polycristaux a` grains e´quiaxes, par son orienta-
tion cristallographique et sa morphologie. Toutes les phases ont donc meˆmes caracte´ristiques
physico-chimiques et meˆme loi de comportement.
Pour les polycristaux, le sche´ma de microstructure ge´ne´ralement retenu est celui d’une mi-
crostructure ale´atoire constitue´e de phases distinctes parfaitement accole´es. L’hypothe`se de
phase sphe´rique est ici utilise´e.
Estimation du comportement
La premie`re e´tape est appele´e localisation de la de´formation ou concentration de la
contrainte suivant la grandeur utilise´e. Elle permet de relier la de´formation, respectivement
la contrainte, locale a` la grandeur macroscopique correspondante. L’e´tape de localisation doit
ve´rifier :
– la compatibilite´ (ε∼ cine´matiquement admissible),
– l’e´quilibre (σ∼ statiquement admissible),
– la loi de comportement local.
La seconde e´tape est l’homoge´ne´isation. Elle de´termine le comportement effectif du mate´-
riau e´tudie´. A chaque instant t, la contrainte macroscopique ∑∼ (respectivement la de´formation












Dans le cas des polycristaux, l’ope´ration de moyenne spatiale re´alise´e ici est une moyenne sur
l’ensemble des orientations cristallines, ponde´re´e par les fractions volumiques respectives.
5.1.2 Notion de VER et approche par e´le´ments finis
Les e´le´ments finis peuvent donner lieu a` une approche par homoge´ne´isation. La localisation
est alors assure´e par calcul nume´rique (( exact )), tandis que l’e´tape d’homoge´ne´isation est une
moyenne spatiale effectue´e sur l’agre´gat.
L’approche par e´le´ments finis pose plusieurs questions spe´cifiques.
– Quelle microstructure ?
– Quelles conditions aux limites ?
– Combien d’e´le´ments, de grains, de re´alisations, sont ne´cessaires a` une bonne description
du volume e´le´mentaire repre´sentatif ?
Quelle microstructure ?
L’une des microstructures tridimensionnelles les plus souvent utilise´es pour la description
des polycristaux ([Barbe, 2000], [Lebensohn et al., 2005], ...) est celle des polye`dres de Vorono¨ı
[Gilbert, 1962].
Cette me´thode est base´e sur une division de l’espace en (( zones d’influence )) d’un jeu de
points particuliers [Decker et Jeulin, 2000]. Soit D⊂R2(R3) un domaine re´el, et E = Ai un jeu
de N points tire´s ale´atoirement tels que Ai ∈D. Soit e´galement d(P1,P2) la distance euclidienne
entre deux points P1 et P2. La zone d’influence zi de centre Ai est de´finie par :
zi(Ai) = {P ∈ D|d(P,Ai)< d(P,A j)∀ j 6= i}. (5.2)
Les centres des polye`dres peuvent eˆtre distribue´s dans l’espace de fac¸on ale´atoire.
5.1.3 Quelles conditions aux limites ?
Le choix des conditions aux limites peut s’ave´rer primordial dans un calcul e´le´ments finis
car la qualite´ du re´sultat en de´pend.
Les conditions aux limites pe´riodiques consistent a` imposer a` la frontie`re un de´place-
ment moyen selon les diffe´rentes directions, plus une variation pe´riodique des degre´s de liberte´
a` la frontie`re. Le vecteur de´placement s’e´crit alors :
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Fig. 5.1 – Cellules de Vorono¨ı sche´matisant une structure cristallline en 2D.
uG = E∼x+vG(x) (5.3)
ou` x est le vecteur position, E∼ le tenseur moyen de de´formation, et G le groupe des nœuds
concerne´s.
Les conditions de pe´riodicite´ sont impose´es de fac¸on commune aux groupes de nœuds lie´s par
une condition ge´ome´trique de pe´riodicite´. Dans le cas tre`s simple d’un cube, tous les sommets
appartiennent au meˆme groupe de pe´riodicite´, les areˆtes paralle`les de´finissent elles aussi un
groupe. Enfin, les nœuds situe´s sur une face, areˆtes et sommets non compris, sont en corres-
pondance avec la face oppose´e.
Sur des structures plus complexes, la de´termination des groupes de pe´riodicite´ ne´cessite un
traitement automatise´ recherchant pour chaque nœud un ou plusieurs correspondants graˆce
aux vecteurs unitaires de pe´riodicite´ et a` leurs compose´s (voir figure 5.2 pour plus de de´tails).
Outre la pre´paration ne´cessaire, l’application de ces conditions aux limites demandent quasi-
ment deux fois plus de me´moire vive pour la re´alisation des calculs.
En revanche, ce type de conditions aux limites est connu pour eˆtre la meilleure repre´sentation
du VER plonge´ dans un milieu infini. Elle n’engendre en effet aucune perturbation, puisqu’il
n’y a pas a` proprement parler de surface pour l’agre´gat.
La de´formation homoge`ne au contour ∂Ω permet d’imposer a` chaque nœud du contour
un vecteur u tel que :
u= E∼ .x sur ∂Ω. (5.4)
Ce type de conditions aux limites impose aux faces de rester planes, ce qui induit une pertur-
bation des champs me´caniques a` proximite´ des bords.
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Fig. 5.2 – Sche´ma d’une structure bidimensionnelle pe´riodique. Les seuls vecteurs de base ne
suffisent pas a` de´terminer l’ensemble des points correspondants de cette cellule de base. Le
point A admet A1 et A2 pour correspondant. A1 se de´finit par translation du point A par le
vecteur de base x, tandis que le point A2 s’obtient par translation du vecteur (x + y).
La contrainte homoge`ne au contour ∂Ω consiste a` imposer a` chaque nœud de la surface
les composantes du vecteur contrainte :
f= ∑∼ .n sur ∂Ω, (5.5)
ou` n est la normale exte´rieure a` la surface du VER au nœud conside´re´.
Ce type de condition aux limites ne´cessite de preˆter particulie`rement attention au traitement
de la ge´ome´trie de la surface puisque son e´volution est couple´e a` celle de la force.
L’utilisation de la surface libre ne correspond pas vraiment a` l’e´tat du VER plonge´ dans un
milieu infini et engendre un adoucissement de cette partie du maillage.
La plane´ite´ des surfaces peut eˆtre impose´e en de´finissant l’e´galite´ d’un degre´ de liberte´
en de´placement pour tous les nœuds de la face :
un(G) =Cste. (5.6)
Il s’agit d’une contrainte multi-point, qui est de fait interme´diaire entre les deux configurations
pre´ce´dentes.
Combien d’e´le´ments, de grains, de re´alisations sont ne´cessaires a` une bonne des-
cription du volume e´le´mentaire repre´sentatif ?
En 2003, Kanit a publie´ plusieurs re´sultats, en e´lasticite´ line´aire, concernant la de´finition
du VER dans le cadre de l’utilisation des calculs e´le´ments finis comme proce´de´ d’homoge´ne´isa-
tion [Kanit, 2003], [Kanit et al., 2003]. Ainsi, la repre´sentation du comportement homoge´ne´ise´
peut eˆtre obtenue aussi bien a` l’aide d’un volume suffisamment grand pour eˆtre statistiquement
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repre´sentatif, que par une multitude de petits volumes sur lesquels les grandeurs macrosco-
piques sont moyenne´es.
Le VER est le volume ne´cessaire pour identifier une grandeur me´canique moyenne, pour un
intervalle de confiance et un nombre de re´alisations donne´s. Il s’agit donc d’une de´finition de
nature statistique, propre a` chaque grandeur, pour chaque mate´riau.
Kanit e´voque e´galement une taille minimale de VER en dessous de laquelle l’estimation serait
entache´e d’erreur, quel que soit le nombre de re´alisations. Enfin, il souligne que la taille du
VER de´pend de la grandeur e´tudie´e.
En 2006, Madi [Madi, 2006] e´tend les travaux de Kanit [Kanit, 2003] au cas viscoplastique.
En 2007, Siska [Siska, 2007], a` partir des travaux de Kanit [Kanit, 2003] et Madi [Madi, 2006],
utilise un VER sous forme d’approche statistique. Les grandeurs sont alors moyenne´es sur n
agre´gats du meˆme nombre de grains. n est conside´re´ suffisamment grand pour de´crire le com-




ou` D(Z) est l’e´cart-type de la grandeur Z sur les re´alisations, Z¯ la valeur moyenne de Z sur les
n re´alisations.
A ce jour, le VER a donc e´te´ pre´fe´rentiellement de´fini, dans le cadre de l’approche e´le´ments
finis, par des conside´rations se situant a` l’e´chelle globale.
5.1.4 Estimation en champs moyens : rapide revue des principaux mode`les
Premie`res approches : champs homoge`nes
Dans une premie`re approche, reprise plus tard par Batdorf & Budiansky
[Batdorf et Budiansky, 1949], Sachs [Sachs, 1928] postule l’uniformite´ de la plus grande cis-
sion critique. Dans le meˆme esprit, l’approche statique suppose l’uniformite´ des champs de
contraintes :
σ∼
ϕ = ∑∼ . (5.8)
Ce type de mode`le conduit a` une re´ponse macroscopique trop (( souple )).
En 1928, Taylor [Taylor, 1938] propose l’approche duale en conside´rant l’homoge´ne´ite´ des





Les contraintes internes et les de´formations e´lastiques sont ainsi ne´glige´es.
Lin [Lin, 1957], en 1957, conserve la meˆme approche, mais sans ne´gliger les de´formations
e´lastiques. Ceci conduit pour un mate´riau e´lastoplastique isotrope a` la re`gle d’interaction :
σ∼
ϕ = ∑∼ +2µ(E∼ p− ε∼
ϕ
p), (5.10)
ou` µ est le module de cisaillement e´lastique. La re´ponse obtenue est trop (( raide )).
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Le proble`me d’Eshelby en e´lasticite´ line´aire
Bon nombre de mode`les reposent sur l’hypothe`se qu’une phase ϕ peut eˆtre repre´sente´e
comme une inclusion ellipso¨ıdale plonge´e dans une matrice repre´sentant le milieu environ-
nant. Celle-ci est un milieu homoge`ne virtuel soumis a` des conditions homoge`nes a` l’infini.
Cette hypothe`se peut eˆtre justifie´e dans certains cas particuliers et sous certaines conside´ra-
tions de distributions spatiales. Dans le cadre de l’approche (( auto-cohe´rente )), conside´re´e en
ge´ne´ral comme pertinente pour les polycristaux, ce milieu infini se voit attribuer les proprie´te´s
du (( milieu homoge`ne e´quivalent )) (MHE).
Dans le cadre des comportements line´aires, et en conside´rant la cohe´sion parfaite entre in-
clusion et matrice, la solution du proble`me en contrainte et de´formation dans l’inclusion a e´te´
donne´e par Eshelby en 1957 [Eshelby, 1957], a` partir de la solution du proble`me de l’inclusion
en milieu infini non contraint a` l’infini, subissant une de´formation libre εl. La de´formation εl
que subirait l’inclusion i si elle n’e´tait pas plonge´e dans la matrice est appele´e (( de´formation
libre de contrainte )). La de´formation de la dite inclusion i une fois plonge´e dans la matrice
(MHE) s’e´crit alors :
ε∼
i = S∼∼ : ε∼
l, (5.11)
ou` S∼∼ est le tenseur d’interaction d’Eshelby, produit du module e´lastique C∼∼ (pris identique dans
le milieu et l’inclusion) et d’une inte´grale de l’ope´rateur de Green modifie´ ∼∼
(se rapporter a`
[Bornert et al., 2001b] pour plus de de´tails).
La contrainte dans l’inclusion σ∼
i qui en re´sulte, ou contrainte d’accommodation, vaut :
σ∼
i = C∼∼ : (ε∼
i− ε∼l). (5.12)
Le comportement ou les proprie´te´s du MHE doivent eˆtre estime´es. Or les comportements des
phases et du MHE sont le plus souvent e´lastoplastiques, donc non line´aires, et de´pendant de
l’histoire des de´formations. Il sera donc ne´cessaire de line´ariser le proble`me afin de se ramener
a` celui dont la solution est donne´e par le proble`me de l’inclusion d’Eshelby.
Mode`les de´rive´s de la solution d’Eshelby pour le comportement e´lastoplastique
des polycristaux
L’approche de Kro¨ner. En 1961, Kro¨ner [Kro¨ner, 1961] propose une premie`re extension
du sche´ma auto-cohe´rent a` la pre´diction du comportement e´lastoplastique des polycristaux.
Il utilise le proble`me de l’inclusion d’Eshelby en attribuant au milieu infini un comportement
e´lastoplastique dans lequel la de´formation plastique est uniforme et e´gale a` la de´formation
plastique macroscopique. Les variations de contraintes sont ainsi pilote´es par la diffe´rence
entre de´formation plastique macroscopique E∼ p et de´formation par phase ε∼
ϕ (i.e. de l’inclusion)
au travers des proprie´te´s e´lastiques du milieu infini. La loi d’interaction s’e´crit alors :
σ∼




ou` I∼∼ est le tenseur identite´ pour l’espace des tenseurs d’ordre 4 syme´triques.
Dans le cas d’une inclusion sphe´rique, l’expression se rame`ne simplement a` :
σ∼





Pour un coefficient de Poisson de 0,3, l’expression de la contrainte dans la phase est donc
proche de :
σ∼
ϕ = ∑∼ +µ(E∼ p− ε∼
ϕ
p) (5.15)
ou` µ est le module de cisaillement e´lastique.
Comme µ σϕ ∼ ε, il vient ne´cessairement E∼ p ∼ εpϕ. Le mode`le est alors tre`s proche de celui de
Lin-Taylor. Les interactions intergranulaires sont surestime´es. L’estimation du comportement
est trop raide.
Approximation e´lastoplastique incre´mentale de Hill. En 1965, Hill [Hill, 1965] pro-
pose une formulation alternative dans laquelle il traite le proble`me de fac¸on incre´mentale, se
ramenant a` chaque pas a` la re´solution d’un proble`me line´aire en s’appuyant sur une line´ari-
sation des lois de comportement locales :
σ˙∼ = l : ε˙∼. (5.16)
Dans cette loi line´arise´e le module instantane´ l est de nature e´lastoplastique, i.e. prend en
compte l’accumulation plastique locale.
La re´ponse me´canique moyenne de chaque phase est alors mode´lise´e par celle d’une he´te´ro-
ge´ne´ite´ de module lep plonge´e dans un milieu infini de module uniforme, et e´gal au module
e´lastoplastique macroscopique cherche´. La nature e´lastoplastique, et non plus e´lastique, des
modules instantane´s conduit a` assouplir les interactions entre phases. Les pre´dictions du com-
portement sont ainsi nettement plus re´alistes qu’avec la formulation de Kro¨ner.
Le mode`le de Berveiller-Zaoui. En 1979, Berveiller et Zaoui [Berveiller et Zaoui, 1979]
proposent une formulation se´cante s’appuyant sur la de´marche de Hill. Il s’agit la` d’une ap-
proche inte´gre´e valable dans les cas des mate´riaux polycristallins isotropes, pour des charge-
ments monotones et radiaux. En conside´rant une inclusion e´lastoplastique sphe´rique plonge´e
dans un milieu e´lastoplastique de module approche´ se´cant, la re`gle d’interaction s’e´crit alors :
σ∼


























s∼ : s∼. (5.18)
L’e´volution du module approche´ conside´re´ permet une bonne prise en compte de l’e´crouissage





Approximation par approche phe´nome´nologique : le mode`le de (( la re`gle en
β )). Le mode`le en β, introduit en 1987 par Cailletaud [Cailletaud, 1987], re´-investi
par Pilvin en 1990 [Pilvin, 1990], puis approfondi par Cailletaud et Pilvin en 1994
[Pilvin et Cailletaud, 1994], e´crit la loi d’interaction a` l’aide d’une variable interne d’accom-
modation βϕ phe´nome´nologique, qui e´volue de fac¸on non line´aire en fonction de la de´formation
plastique. Ceci permet de repre´senter l’accommodation plastique, en limitant de contraintes
internes intergranulaires. En fait, au lieu de multiplier la diffe´rence de de´formation plastique
par un terme non line´aire, comme dans le mode`le de Hill ou de Berveiller-Zaoui, la pre´sente
re`gle reporte la non-line´arite´ sur la variable β
∼
, en conservant le terme line´aire du mode`le de
Kro¨ner. Dans le cas d’une morphologie de phases sphe´riques et de l’e´lasticite´ isotrope, la re`gle
d’interaction s’e´crit alors :
σ∼
ϕ = ∑∼ +2µ(1−β)(B∼ −β∼
ϕ) avec β=
2(4−5ν)







La variable d’accommodation β
∼








ou` D et δ sont deux parame`tres a` identifier.
La loi d’e´volution de cette nouvelle variable est controˆle´e par la de´formation ine´lastique de la
phase et le second terme permet de limiter sa saturation quand la de´formation augmente.
En 2006, Sai, Cailletaud et Forest [Sai et al., 2006] ont utilise´ une version plus comple`te de
ce mode`le permettant la description des mate´riaux anisotropes, formulation applique´e dans
le cas de mate´riaux a` solidification dirige´e [Sai et al., 2006], en confrontation avec des calculs
e´le´ments finis. Une bonne estimation du comportement est obtenue.
Mode`les pour le comportement non-line´aire viscoplastique des polycristaux
Ces mode`les ne´gligent l’e´lasticite´, et sont donc essentiellement utilise´s dans le cadre des
grandes transformations.
La re´solution du proble`me de localisation viscoplastique s’effectue en vitesse. Comme toute
e´tape de localisation, la compatibilite´, l’e´quilibre, et la loi de comportement locale, doivent
eˆtre ve´rifie´s ; mais la localisation est de´finie, et re´solue, en vitesse de de´formation. Ainsi, en





ou` ω est un potentiel convexe de dissipation des contraintes σ.










Les estimations du comportement non-line´aire viscoplastiques des polycristaux, pre´sente´es
ci-apre`s, s’articulent en deux temps :
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– la line´arisation du comportement des phases constitutives du mate´riau conside´re´, condui-
sant a` la de´finition d’un milieu de comparaison line´aire ;
– une homoge´ne´isation line´aire des proprie´te´s de ce milieu de comparaison, qui permet
d’acce´der a` l’estimation du comportement du mate´riau.
Les uns, diffe`rent essentiellement par la me´thode de line´arisation utilise´e. Il s’agit des approxi-
mations de Hutchinson [Hutchinson, 1976], du mode`le de Molinari et al. [Molinari et al., 1987],
et de l’estimation par line´arisation affine [Masson, 1998], [Brenner et al., 2001]. Ils sont issus
de l’extension classique du sche´ma auto-cohe´rent aux comportements non-line´aires. Leur point
commun est de ne´gliger le roˆle de l’he´te´roge´ne´ite´ intraphase dans l’e´tape de line´arisation.
Les autres, fonde´s sur les me´thodes variationnelles, visent a` pallier cette carence
[Ponte-Castaneda, 1991], [Ponte-Castaneda, 1996].
Approximation viscoplastique de Hutchinson. Hutchinson, en 1976 [Hutchinson, 1976],
avait de´ja` construit une formulation en viscoplasticite´ en s’appuyant sur une repre´sentation
du mate´riau reposant sur un milieu line´aire de comparaison. Ce dernier est de type visqueux
line´aire ; ses caracte´ristiques sont de´finies par les complaisances tangentes. Sa re´ponse globale
s’e´crit :
dE˙∼ =M∼∼
v : d∑∼ , (5.23)
et l’incre´ment de contrainte locale est lie´ a` l’incre´ment de contrainte macroscopique par la
relation line´aire :
dσ∼ = B∼∼
v : d∑∼ , (5.24)
B∼∼
v de´signant le tenseur de localisation attache´ au mate´riau line´aire de comparaison construit.
Les estimations obtenues pour des polycristaux CFC sans texture, avec un comportement en
loi puissance sont tre`s proches de celle de Taylor pour de fortes non-line´arite´s.
Approximation se´cante : formulation totale de Hutchinson. Partant de la formula-
tion pre´ce´dente, Hutchinson inte`gre les relations incre´mentales pour des lois de comportement
locale en loi puissance. Il obtient une formulation se´cante dans laquelle le comportement en







: σ∼ . (5.25)
Le mate´riau de comparaison est toujours visqueux line´aire mais de´fini cette fois par ses modules
se´cants. La formulation n’est plus incre´mentale, les re´ponses me´caniques instantane´es peuvent
eˆtre de´termine´es directement.
Approximation tangente : Molinari et al. En 1987, Molinari et al [Molinari et al., 1987]
proposent une nouvelle me´thode d’estimation du comportement visqueux des polycristaux.
La` encore les auteurs tentent d’estimer directement le comportement, mais le mate´riau de
comparaison est cette fois de type (( line´aire thermoe´lastique )), autrement dit soumis a`
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un champ de pre´-contraintes σ∼0. Les pre´dictions obtenues se re´ve`lent tre`s souples pour de
fortes non-line´arite´s. Cette approche sera reprise ulte´rieurement par Lebensohn et Tome´
[Lebensohn et Tome, 1993] afin de lever certaines approximations.
Approximation affine. En 1998, Masson [Masson, 1998] propose une formulation visco-
plastique (puis viscoe´lastique [Masson et Zaoui, 1999]) de l’estimation par line´arisation affine.
Tout comme le mode`le tangent, elle repose sur une line´arisation tangente du comportement
local. Mais, elle diffe`re de ce dernier en faisant appel au (( milieu line´aire (he´te´roge`ne) de
comparaison )) (MLC) introduit par Ponte-Castan˜eda [Ponte-Castaneda, 1996] dans son ap-
proche variationnelle (pre´sente´e tre`s succintement ci-apre`s). Toutefois, la description du MLC
est ici simplifie´e en une repre´sentation homoge`ne par phase. Cette meilleure description du
milieu de comparaison permet d’aborder l’estimation du comportement dans le cas de forte
non-line´arite´.
Il est a` noter que l’estimation par line´arisation affine a donne´ lieu a` une formulation e´lasto-
viscoplastique, propose´e par Masson en 1998 [Masson, 1998]. Mais cette formulation s’ave`re
lourde car elle ne´cessite, outre l’usage de la transforme´e de Laplace-Carson et le passage par
l’espace des complexes C, de conserver les histoires de toutes les variables.
En 2000, une imple´mentation simplifie´e a e´te´ propose´e dans [Brenner et al., 2002]. Celle-ci
pre´sente une formulation e´lastoviscoplastique en chargement monotone proportionnel. L’in-
terpolation des fonctions du temps en est grandement simplifie´e.
En 2001 Brenner et al [Brenner et al., 2001] donnent une extension de l’approche af-
fine : (( l’affine modifie´e viscoplastique )) dans laquelle les fluctuations intraphases sont
prises en compte. En 2005, la formulation e´lastoviscoplastique avec fluctuation est propose´e
[Brenner et Masson, 2005].
Mode`le variationnel de Ponte-Castan˜eda. En 1991, Ponte-Castan˜eda propose une nou-
velle me´thode de line´arisation des comportements locaux conduisant a` la de´finition du milieu
(he´te´roge`ne) line´aire de comparaison (MLC) [Ponte-Castaneda, 1991]. Cette me´thode consiste
a` line´ariser les lois de comportement non line´aires des phases constitutives du mate´riau consi-
de´re´, conduisant a` la de´finition d’un milieu de comparaison line´aire he´te´roge`ne, e´lastique ou
thermoe´lastique. Ce dernier est donc initialement continuement he´te´roge`ne. Il s’agit d’une
prise en compte de l’he´te´roge´ne´ite´ intraphase au premier ordre.
Mode`le du second ordre de Ponte-Castan˜eda. Suite a` l’estimation variationnelle,
Ponte-Castan˜eda de´veloppe en 1996 [Ponte-Castaneda, 1996] la proce´dure du second ordre.
Cette de´marche est base´e sur une approche e´nerge´tique. Chaque phase ϕ est caracte´rise´e par
son potentiel ωϕ. A ce potentiel est associe´ un MLC thermoe´lastique fictif. Le potentiel effec-
tif du mate´riau non line´aire e´tudie´ est obtenu en appliquant le principe de minimisation de
l’e´nergie potentielle. La re´ponse globale en contrainte du mate´riau non line´aire est finalement
estime´e par la de´rive´e du potentiel effectif.
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Ponte-Castan˜eda [Ponte-Castaneda, 2002a], [Ponte-Castaneda, 2002b], a propose´ une seconde
approche qui diffe`re de la premie`re par la me´thode de line´arisation employe´e.
5.1.5 Evaluation des mode`les.
De nombreuses e´tudes visent a` confronter ou e´valuer les mode`les. Trois me´thodes sont
principalement mises en œuvre :
– la confrontation aux re´sultats expe´rimentaux,
– la comparaison a` des re´sultats nume´riques,
– l’analyse en regard des bornes.
Pendant longtemps, ces analyses ont e´te´ mene´es a` l’e´chelle globale, i.e. celle du VER. Les
travaux re´cents s’orientent d’avantage vers une e´chelle plus locale, c’est-a`-dire soit en moyenne
par phase, soit en termes de fluctuations au sein des phases (de´crites par leur e´cart-type, voire
leur fonction de distributions).
Les confrontations a` l’expe´rience, tant a` l’e´chelle globale que locale, sont peu nom-
breuses. Sont a` noter dans cette the´matique, les travaux de Bornert [Bornert, 1996],
[Bornert et al., 1993], portant sur l’analyse des fluctuations inter et intra phases de la de´-
formation au sein d’un alliage fer / argent, et plus re´cemment [Rupin, 2007].
A contrario, la confrontation aux bornes existantes, a` l’e´chelle globale, dispose d’une
bibliographie bien plus ample. A titre d’exemple, en 1996, Gilormini [Gilormini, 1996] pre´sente
une e´valuation de plusieurs extensions non line´aires viscoplastiques du mode`le auto-cohe´rent.
Il apparaˆıt alors que ces mode`les, qui co¨ıncident dans le cas line´aire, violent fre´quemment
la borne supe´rieure, comme le montre la figure 5.3. Concernant les mode`les reposant sur la
de´finition d’un MLC, il conviendra de se reporter aux travaux de [Ponte-Castaneda, 1996]
et [Ponte-Castaneda, 2002b] notamment ; ainsi que [Bornert et Ponte Castaneda, 1998] et
[Nebozhyn et al., 2000] pour des applications similaires sur polycristal 2D.
Concernant la comparaison a` des re´sultats nume´riques, les principales analyses
sont celles de Moulinec et Suquet [Moulinec et Suquet, 2003], Ponte-Castan˜eda et Suquet
[Ponte-Castaneda et Suquet, 2001], Chaboche et Kanoute´ [Chaboche et Kanoute´, 2003], et
Rekik dont la the`se elle-meˆme est consacre´e a` l’e´valuation des proce´dures de line´arisation
en homoge´ne´isation non line´aire [Rekik et al., 2007], [Rekik, 2006]. Moulinec et Suquet com-
parent les re´ponses effectives aux re´sultats obtenus par transforme´e de Fourier Rapide. Suquet
et Ponte-Casten˜eda se placent en regard de simulations par la me´thode des e´le´ments finis ob-
tenus par Michel et al [Michel et al., 1999]. Le mate´riau e´tudie´ est un biphase´ isotrope ayant
un comportement rigide parfaitement plastique. La microstructure est repre´sente´e par des
cellules unitaires pe´riodiques de syme´trie globale isotrope.
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Fig. 5.3 – Pre´diction pour diffe´rents mode`les re´alise´e par Gilormini en 1996 [Gilormini, 1996] :
approche anisotrope se´cante (AS) et tangente (AT), isotrope se´cante (IS) ou tangente (IT),
utilisant un milieu line´aire de comparaison (LC) ; compare´e aux bornes supe´rieures (UB), de
type Hashin et Shtrikman non line´aire, et de Reuss (RB).
A l’e´chelle locale, cette me´thode consiste a` comparer les re´ponses graˆce aux de´formations
moyennes e´quivalentes par phase, ou aux fluctuations isotropes et anisotropes ...
Confrontation des mode`les. Ce type de comparaison, a` l’e´chelle locale, repose sur la com-
paraison des he´te´roge´ne´ite´s inter et intraphase. En 2006, Rekik [Rekik, 2006], souligne, dans
son analyse pre´liminaire a` une e´valuation des proce´dures de line´arisation en homoge´ne´isation
non line´aire, que la me´thode de confrontation a priori la plus rigoureuse, notamment lors
d’une analyse des diffe´rentes line´arisations, consiste a` confronter les mode`les entre eux. En
effet, il est alors possible d’adopter le meˆme sche´ma d’homoge´ne´isation line´aire. Par contre,
cette me´thode souffre de n’indiquer aucun e´le´ment concernant la re´ponse re´elle du mate´riau,
et ne permet donc pas de classer les estimations par rapport a` celle-ci.
5.2 Axes privile´gie´s
A l’instar des derniers de´veloppements du domaine, il est envisage´ ici de proce´der a` une
analyse en moyenne par phases afin d’e´valuer la capacite´ des mode`les e´tudie´s a` repre´senter
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correctement la distribution par phase des contraintes et des distributions.
Homoge´ne´isation en e´le´ments finis. L’analyse en moyenne par phase des estimations
conduit a` reconside´rer la de´finition du VER lors des approches par e´le´ments finis. Dans quel
mesure un VER, au sens de l’e´chelle globale, est-il repre´sentatif en distribution de phases ?
Dans le souci d’une plus grande cohe´rence avec les de´marches en champs moyens, l’approche
envisage´e ici vise a` s’affranchir a` la fois de la notion de bord et de la singularite´ de l’environ-
nement d’une phase, deux caracte´ristiques propres aux approches par e´le´ments finis. Ainsi, il
est propose´ :
– de recourir aux conditions aux limites pe´riodiques ;
– d’adopter une de´marche statistique, dans laquelle n re´alisations du meˆme calcul sont
conduites, en changeant a` chaque fois l’environnement d’une phase, et en moyennant le
comportement de celle-ci sur l’ensemble des calculs.
Evaluation de mode`les a` champs moyens. Comme indique´ pre´ce´demment, la plupart
des e´tudes, tant d’un point de vue expe´rimental qu’en confrontation aux approches nume´-
riques, ont e´te´ mene´es sur des mate´riaux assez spe´cifiques tels que les biphase´s. Qu’en est-il
d’une description plus ge´ne´rale des polycristaux ?
Une confrontation entre mode`les a` champs moyens et calculs e´le´ments finis pe´riodiques est ici
aborde´e dans le cadre d’un mate´riau polycristallin, de microstructure conside´re´e morphologi-
quement isotrope, de structure cristallographique cubique a` faces centre´es, et dont la phase
est de´finie par l’orientation cristallographique.
La loi de comportement locale, i.e. monocristalline, est identifie´e sur courbe expe´rimentale.
La texture cristallographique, mesure´e expe´rimentalement par diffraction aux rayons X, est
de´crite dans les mode`les, tant en e´le´ments finis qu’en champs moyens.
Enfin, le chargement e´tudie´ est un cyclage traction-compression, permettant ainsi une confron-
tation aux deux stades cle´s que sont la fin de traction, et la compression.
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En conclusion ...
1. Les caracte´ristiques de de´finition du VER en e´le´ments finis ont e´te´ e´tablies a` ce jour a`
l’e´chelle globale.
– La repre´sentation du comportement macroscopique homoge´ne´ise´ peut eˆtre obtenue
aussi bien a` l’aide d’un volume suffisamment grand pour eˆtre statistiquement repre´-
sentatif, que par une multitude de petits volumes sur lesquels les grandeurs macro-
scopiques sont moyenne´es ; re´sultat re´cemment utilise´ par Kanit en e´lasticite´ line´aire
[Kanit, 2003], et par Madi [Madi, 2006] en viscoplasticite´. Il faut toutefois un volume
assez grand et des conditions aux limites adapte´es.
– Le VER est de´fini en fixant un seuil sur le nombre de repre´sentations ne´cessaires a`
l’approche statistique.
2. L’e´valuation des mode`les en champs moyens a longtemps e´te´ re´alise´e a` la seule e´chelle
globale. Elle est de plus en plus souvent comple´te´e par une analyse en moyenne par phase,
voire en fluctuation intraphase. Les principales e´tudes disponibles a` ce jour, tant en
confrontation a` des re´sultats expe´rimentaux [Bornert et al., 1993], [Rupin, 2007] qu’a`
des approches nume´riques [Ponte-Castaneda et Suquet, 2001], portent sur des mate´riaux
biphase´s.
Chapitre 6
Evaluation nume´rique de mode`les a`
champs moyens
(( A partir d’une certaine re´currence, la chance n’est plus un hasard mais une qualite´. ))
Benoˆıte Groult (1920-...), La Touche e´toile
Ce chapitre1,2 propose de confronter les estimations de trois mode`les issus du sche´ma auto-
cohe´rent a` l’e´chelle du comportement moyen par phase.
La me´thode ici propose´e prend pour re´fe´rence les calculs e´le´ments finis. Ceci implique donc
tout d’abord une de´finition et une analyse du VER a` l’e´chelle de la phase.
Ainsi, des essais sous chargement cyclique ont e´te´ mene´s afin d’identifier la loi monocristal-
line. Ils sont tout d’abord pre´sente´s, et l’identification discute´e.
Puis, la notion de VER est aborde´e a` la fois macroscopiquement et en moyenne par phase,
selon une approche statistique.
Enfin, les mode`les a` champs moyens de Kro¨ner, Berveiller-Zaoui, et la re`gle en β sont confron-
te´s aux calculs e´le´ments finis, selon la double approche de l’e´chelle globale et en distribution.
1Les re´sultats ici pre´sente´s ont fait l’objet d’une communication dans le cadre du 17th International Workshop
of Computational Mechanics of Materials, Paris, aouˆt 2007 [Bouteleux et al., 2007] ; un article est en cours de
soumission [Ge´rard et al., 2008a].
2L’initiation de ce travail a e´te´ mene´e dans le cadre d’un stage de maste`re (S.Bouteleux), co-encadre´ avec
G.Cailletaud et S.Leclercq, finance´ par EDF R&D, de mars a` aouˆt 2007.
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6.1 De´finition du comportement de re´fe´rence
L’objectif de ce chapitre est d’e´valuer plusieurs re`gles de transitions d’e´chelles. Il est alors
ne´cessaire de se doter d’un comportement dit de re´fe´rence, auquel seront compare´es les pre´-
dictions des diffe´rents mode`les e´tudie´s. Deux possibilite´s se pre´sentent : soit une re´fe´rence
expe´rimentale, soit une nume´rique, par le biais des calculs e´le´ments finis suppose´s fournir une
description fiable du comportement de`s lors que le VER est correctement de´fini.
D’un point de vue expe´rimental, il est pour le moins difficile d’acce´der aux moyennes par phase
de contrainte et de´formation sur un volume. Il a donc e´te´ choisi de recourir a` une re´fe´rence
nume´rique dont le comportement monocristallin est lui-meˆme macroscopiquement identifie´
sur courbe expe´rimentale.
6.1.1 Essai macroscopique cyclique
Un essai expe´rimental macroscopique cyclique est effectue´. La de´formation est obtenue
a` partir du de´placement de la traverse car le montage ne permettait pas de placer un ex-
tensome`tre a` couteau (voir photo du montage figure 6.2), ni une jauge de de´formation (voir
ge´ome´trie de l’e´prouvette figure 6.1). De meˆme la contrainte est de´duite de la cellule de force.
Ces mesures n’e´tant pas de tre`s grande pre´cision, la courbe d’e´crouissage obtenue est indi-
cative. Elle sera ne´anmoins suffisante puisque les mode`les a` champs moyens sont e´value´s de
fac¸on relative.
Le mate´riau utilise´ est de´crit au chapitre 4. Nous n’en rappelons ici que les grands points.
Il s’agit d’un cuivre pur lamine´ a` chaud lors du coulage. La texture, est assez peu marque´e,
et pre´sente une fibre γ (voir annexe C pour la mesure de texture par diffraction aux rayons
X). Avant essai, un pre´laminage a` froid, de taux de re´duction ∆ε= 0,7, est effectue´ (soit une
de´formation plastique re´siduelle de 4,5%).
Le chargement e´tudie´ est un cyclage traction-compression, en de´formation impose´e. Son am-
plitude est de 1% de de´formation totale, avec valeur moyenne nulle. La fre´quence de cyclage
est de 0,083 Hz. L’essai a e´te´ re´alise´ sur une machine de traction-compression de type MTS
avec controˆleur Testar 2S, d’une capacite´ statique de 100 kN, avec un groupe hydraulique de
20 l.min−1. L’e´prouvette utilise´e est identique a` celle de l’essai cyclique in situ. Ses dimensions
sont rappele´es sur la figure 6.1.
6.1.2 Identification des parame`tres de la loi monocristalline
Le comportement monocristallin est de´crit a` l’aide de la loi phe´nome´nologique de Me´ric-
Cailletaud [Me´ric et Cailletaud, 1991]. Les relations sont rappele´es dans le tableau 6.1.
Le chargement utilise´ ne permet pas d’identifier pleinement les parame`tres de viscosite´, ni la
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Fig. 6.1 – Eprouvette de traction-compression. La double zone utile permet d’e´viter le flam-
bement tout en gardant un diame`tre des teˆtes et une longueur globale compatible avec le
montage.
Fig. 6.2 – Essai cyclique de traction-compression sur machine de type MTS avec controˆleur
Testar 2S, d’une capacite´ statique de 100 kN, avec un groupe hydraulique de 20 l.min−1.
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matrice d’interaction. En conse´quence, la matrice d’interaction est prise e´gale a` celle obtenue
au chapitre 2 ; et les parame`tres de viscosite´ sont ajuste´s au mieux a` partir des valeurs du
chapitre 2. Pour des questions de temps de calcul e´le´ments finis, l’e´tude porte sur le premier
cycle.
L’identification est re´alise´e a` l’aide de la re`gle en β sur le cycle complet, et controˆle´e avec le
mode`le de Berveiller-Zaoui sur la traction (a` l’instar de la de´marche pre´sente´e au chapitre 2).
Le jeu de coefficients obtenu est reporte´ au tableau 6.2, et la courbe d’e´crouissage pre´sente´e
a` la figure 6.3.
L’e´lasticite´ de´crite ici est isotrope line´aire : le mode`le de Berveiller-Zaoui le requiert, et
cela permet de ne pas introduire une instabilite´ supple´mentaire. La` encore, dans la pre´sente
confrontation ce choix technique est sans impact sur l’issue de la confrontation puisque celle-ci
est relative.
Les parame`tres de viscosite´ sont relativement semblables a` ceux pre´sente´s au chapitre 2. En-
fin, la description de l’e´crouissage est quelque peu diffe´rente. La description d’un chargement
cyclique impose l’existence d’un e´crouissage cine´matique. De plus, les traitements thermo-
me´caniques initiaux applique´s sur le mate´riau sont sensiblement diffe´rents de ceux du cuivre
utilise´ au chapitre 2. En conse´quence, la limite d’e´lasticite´, et la saturation de l’e´crouissage
sont sensiblement modifie´es.





Ecrouissage cine´matique xs = cαs et α˙s = γ˙s−dv˙sαs
Ecrouissage isotrope rs = R0+Q∑r hsr{1− exp(−Bvr)}
Tab. 6.1 – Loi monocristalline Me´ric-Cailletaud. L’e´coulement γ˙s est de type Norton visco-
plastique a` seuil. L’e´crouissage cine´matique non line´aire xs est de´crit a` l’aide d’une variable
interne αs. L’e´crouissage isotrope rs de´pend d’une capacite´ de durcissement Q et d’une ma-
trice d’e´crouissage hsr de´crivant les interactions entre syste`mes de glissement. Cette loi est
dite phe´nome´nologique cristalline [Me´ric et Cailletaud, 1991].
viscosite´ e´cr. isotrope e´cr. cine´matique matrice d’e´crouissage
K (MPa.s1/n) n R0 (MPa) Q (MPa) B c (MPa) d h0 h1 h2 h3 h4 h5
8 20 15 4 12 32000 900 1 1 0,2 90 3 2,5
Tab. 6.2 – Coefficients de la loi monocristalline phe´nome´nologique Me´ric-Cailletaud
[Me´ric et Cailletaud, 1991] identifie´s sur courbe expe´rimentale de chargement cyclique
traction-compression.
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Fig. 6.3 – Courbe d’identification, par calculs e´le´ments finis pe´riodiques (voir chapitre 2 pour
la me´thode), de la loi monocristalline Me´ric-Cailletaud [Me´ric et Cailletaud, 1991].
6.1.3 Mise en œuvre des calculs e´le´ments finis
Microstructure, maillage, chargement
L’ensemble des calculs e´le´ments finis pre´sente´s dans ce chapitre, qu’il s’agisse de l’identifi-
cation, ou par la suite, de l’analyse statistique de la de´finition du VER, ont e´te´ re´alise´s de fac¸on
semblable a` ceux du chapitre 2. Ainsi, la microstructure utilise´e est pe´riodique, et compose´e de
polye`dres de Vorono¨ı non tronque´s (voir figure 6.4). Le maillage est tri-dimensionnel, libre, et
respecte les joints de grains. Les calculs sont effectue´s en paralle`le, sur le cluster du Centre des
Mate´riaux1, apre`s de´coupage du maillage en sous-domaines respectant les joints de grains (i.e.
areˆtes de polye`dres). La figure 6.4 rappelle les principales caracte´ristiques de la microstructure.
La diagonale du tenseur de de´formation est impose´e selon une table de chargement issue des
simulations par la re`gle en β (cf. chapitre 2 pour la justification du proce´de´). Les composantes
non diagonales sont prises nulles.
La microstructure comprend 200 grains, ce qui permet une bonne description de la texture,
comme le montre la confrontation des figures de poˆles expe´rimentales et discre`tes pre´sente´e a`
la figure 6.5. La texture elle-meˆme est analyse´e plus en de´tail a` l’annexe C.
1La grappe utilise´e comporte 112 nœuds de calculs compose´s chacun d’un biprocesseur 64bits Opteron 248
cadence´ a` 2,2 GHz. 30 nœuds sont dote´s de 4 Go de me´moire vive, 74 noeuds ont 8 Go de me´moire vive, et 4
en ont 16 Go. Le re´seau e´thernet de´die´ au calcul est Gigabit.
Chaque sous-domaine repre´sente environ 2,3Go de me´moire vive utilise´e lors du calcul.




Ele´ments (c3d10) 236 312
Degre´s de liberte´ 998 682
Fig. 6.4 – Maillage tri-dimensionnel pe´riodique utilise´ pour la validation de l’identification
par calcul e´le´ments finis. La ge´ome´trie est compose´e de polye`dres de Vorono¨ı non coupe´s.
Le maillage respecte les joints de grains. Les e´le´ments utilise´s (c3d10) sont te´trae´driques
quadratiques.
Figures de poˆles expe´rimentales :
{111} {200} {220}
Texture utilise´es pour les simulations :
{111} {200} {220}
Fig. 6.5 – Figures de poˆles des textures expe´rimentale et discre`te.
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Calcul de la contrainte en e´le´ments finis : impact de la pression hydrostatique
Les artefacts dus a` la variation spatiale de la partie hydrostatique des contraintes consti-
tuent un proble`me connu en mode´lisation par e´le´ments finis [Tanguy, 2001], [Mathieu, 2006],
[Osipov, 2007]. La trace du tenseur des contraintes est en effet mal de´finie par l’approche va-
riationnelle lorsque la proportion de de´formation plastique (isochore) augmente. L’importance
de cette variation de´pend de l’amplitude du chargement, c’est pourquoi elle est essentielle-
ment corrige´e dans le cadre d’e´tudes en grandes de´formations. Pour autant, il est inte´ressant
de constater ici (voir figure 6.6) que meˆme en e´tude de plasticite´ a` faible de´formation, l’impact
sur les extrema est loin d’eˆtre ne´gligeable.
Nous avons applique´ ici, en post-traitement, une correction classique qui consiste a` remplacer,
sur chaque point de Gauss, la valeur locale de la pression hydrostatique p par sa moyenne p¯
sur l’e´le´ment, comme le montre l’e´quation 6.1.
σ∼




La figure 6.6 montre la distribution de la contrainte axiale ainsi que ses extrema avec et sans
correction. Il faut noter toutefois que la proce´dure de calcul de moyennes par phases que nous
appliquerons dans la suite contient de fac¸on implicite cette correction, puisque le maillage
respecte les joints de grains.
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min=-759,123 MPa ; max=247,149 MPa min=-541,195 MPa ; max=159,359 MPa.
Fig. 6.6 – Distribution de la contrainte axiale : sans et avec correction de la trace du tenseur
des contraintes.
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6.2 Description VER en calculs e´le´ments finis
Comme indique´ au chapitre pre´ce´dent (chapitre 5), Kanit a montre´ que, sous certaines
conditions minimales de taille de l’agre´gat, la notion de VER pouvait eˆtre aborde´e selon
une approche statistique. En conse´quence, 50 re´alisations du meˆme calcul – entendons ici par
re´alisation : affectation diffe´rente du meˆme jeu d’orientations cristallographiques sur un meˆme
maillage – ont e´te´ conduites 2.
6.2.1 Analyse a` l’e´chelle globale
La premie`re analyse mene´e sur le VER se situe a` l’e´chelle macroscopique. La figure 6.7
pre´sente la distribution des courbes d’e´crouissage en traction pour 50 re´alisations. La disper-
sion en contrainte axiale, a` 1% de de´formation, est de 2,69 MPa.
Kanit [Kanit, 2003], puis Madi [Madi, 2006] ont de´fini le crite`re (6.2) comme seuil de validite´




ou` Z est la grandeur de re´fe´rence (le VER se de´finit par rapport a` une grandeur donne´e,
cf. chapitre 5), D(Z) l’e´cart-type associe´ a` la distribution de la grandeur Z, n le nombre de
re´alisations, et Z¯ la valeur moyenne de Z..
En e´tendant ici ce crite`re au cas e´lastoplastique, l’application a` notre calcul donne une valeur
de 0,9% pour les 2 re´alisations extre´males parmi les 50 effectue´es.
La figure 6.12 pre´sente e´galement les courbes d’e´crouissage obtenues, sur l’ensemble du cycle,
apre`s moyenne des de´formations et contraintes macroscopiques sur, respectivement, 2, 3, 5,
10, 20, 30 et 40 re´alisations. L’e´volution observe´e est clairement ne´gligeable au-dela` de 2
re´alisations.
Il apparaˆıt raisonnable de conside´rer que 3 re´alisations suffisent a` de´finir le VER pour la
contrainte, a` l’e´chelle globale.
6.2.2 Analyse en moyenne par phase
Tout d’abord, les contrainte et de´formation axiales sont moyenne´es par orientation cris-
tallographique au sein de chaque re´alisation.
La notion de description statistique du VER permet ensuite de de´finir le comportement associe´
2L’aboutissement d’un calcul, apre`s optimisation de la mise en donne´es, repre´sente 14h de calcul, hors le
temps de collecte des diffe´rents fichiers de re´sultats ge´ne´re´s par le calcul paralle`le et le de´pouillement. Les calculs
ont e´te´ conduits sous la forme de 5 se´ries successives, comportant chacune 10 calculs paralle`les fonctionnants
simultane´ment.
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Fig. 6.7 – Dispersion des courbes d’e´crouissage en traction pour 40 re´alisations diffe´rentes.
Fig. 6.8 – Impact du nombre de re´alisations d’un calcul par e´le´ments finis sur la distribution
des contraintes en moyenne par phase.
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n E(σaxiale) σ¯(σaxiale) ε¯
σϕ
2 141.259 0.132286 0.00066219
3 141.757 0.712416 0.00290154
5 142.155 0.823001 0.00258913
10 142.039 0.765521 0.00170431
20 142.101 0.726127 0.00114262
30 142.091 0.713396 0.00091665
40 142.356 0.775174 0.000860981
50 142.387 0.761507 0.000756343
Tab. 6.3 – Application du crite`re (6.2) a` 2, 3, 5, 10, 20, 30, 40 et 50 re´alisations prises au
hasard parmi les 50 calculs effectue´s.
a` une orientation cristallographique dans un environnement moyen. Pour cela, la contrainte
axiale, respectivement de´formation axiale, d’une phase donne´e est moyenne´e au travers de n
re´alisations. Rappelons que la re´alisation est de´finie par la distribution spatiale des phases,
autrement dit l’environnement direct de chacune des phases.
Cette de´marche est applique´e pour des valeurs de n allant de 1 a` 50. La figure 6.9 (respective-
ment 6.10) pre´sente pour chaque valeur de n, porte´e en abscisse, la distribution de contrainte
axiale (respectivement de´formation axiale) par phase, en ordonne´e.
Il apparaˆıt alors clairement que :
– la dispersion des contraintes et de´formations moyennes par phase est grande pour un
faible nombre de re´alisations, puis tend a` se stabiliser vers une dispersion moyenne a`
partir d’un certain seuil ;
– ce seuil n’est manifestement pas le meˆme en contrainte et en de´formation ;
– la valeur n= 3, qui permettait de de´crire le VER a` l’e´chelle globale, est manifestement
tre`s insuffisante pour de´crire l’environnement moyen des phases, et donc avoir une dis-
persion stabilise´e des grandeurs par phase.
Nous pouvons conside´rer qu’il y a convergence de la taille de la distribution en contrainte
pour 20 re´alisations, et 30 re´alisations en de´formation.
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Fig. 6.9 – Impact du nombre de re´alisations d’un calcul par e´le´ments finis sur la distribution
des contraintes en moyenne par phase.
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Fig. 6.10 – Impact du nombre de re´alisations d’un calcul par e´le´ments finis sur la distribution
des de´formations en moyenne par phase.
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6.2.3 Analyse locale
L’application du crite`re (6.2) non plus a` l’e´chelle macroscopique mais cette fois-ci au com-
portement de la phase permet d’e´valuer la repre´sentativite´ de l’estimation du comportement
moyenne´ sur la phase. La figure 6.11 montre l’e´volution des valeurs obtenues pour ce crite`re
en fonction du nombre de re´alisations servant a` l’estimation statistique du comportement.
Les valeurs du crite`re obtenues pour deux ou trois re´alisations montrent clairement que l’im-
pact de l’environnement direct est si e´leve´, pour un faible nombre de re´alisations, que l’estima-
tion locale du comportement peut eˆtre conside´re´e comme statistiquement errone´e. Rappelons
par ailleurs que trois re´alisations sont suffisantes pour obtenir un comportement macroscopi-
quement repre´sentatif.
Les valeurs maximales du crite`re obtenues respectivement pour 20 et 30 re´alisations sont de
1,436 et de 1,047. La de´finition statistique du VER n’est pas atteinte a` l’e´chelle locale, alors
meˆme qu’elle semble l’eˆtre en termes de distribution.
Enfin, il apparaˆıt que les valeurs de ce crite`re varient finalement assez peu entre 40 et 50 re´a-
lisations. Pour autant celles-ci convergent vers une valeur comprise, suivant les phases, entre
0,22 et 0,77, ce qui reste tre`s e´leve´. Si le crite`re employe´ est conside´re´ approprie´ pour l’e´va-
luation statique du comportement d’une phase, ce qui semble a priori raisonnable, il convient
alors de s’interroger sur la taille de la microstructure. Une microstructure de 200 grains est-
elle suffisante pour espe´rer obtenir une bonne de´finition du VER par approche statistique ? Il
conviendrait de mener la meˆme e´tude sur une microstructure sensiblement plus grosse (1 000
grains ?) et de confronter l’asymptote de convergence obtenue.
6.3 Analyse de mode`les a` champs moyens
6.3.1 Rappel des mode`les e´tudie´s
Les trois mode`les analyse´s ici sont issus d’un sche´ma auto-cohe´rent, et adoptent une so-
lution du type de celle d’Eshelby. Ils reposent sur la description d’un milieu infini ayant les
proprie´te´s effectives du polycristal, avec une inclusion obe´issant a` la loi de comportement lo-
cal.
Le mode`le de Kro¨ner n’introduit qu’une interaction e´lastique entre phases, ce qui conduit ge´-
ne´ralement a` une surestimation du comportement a` l’e´chelle globale. Le mode`le de Berveiller-
Zaoui prend en compte l’accommodation e´lastoplastique dans les relations d’interaction, et
permet ainsi une bonne pre´diction du comportement a` l’e´chelle macroscopique, mais est limite´
au cas des inclusions sphe´riques, avec e´lasticite´ isotrope, et chargements monotones radiaux.
La re`gle en β reformule la relation d’interaction au moyen de variables d’accommodation phe´-
nome´nologique β
∼
φ dont l’e´volution au cours du chargement est non line´aire. Cette loi peut eˆtre
identifie´e de telle sorte qu’elle donne une description macroscopique du comportement simi-
laire a` celle du mode`le Berveiller-Zaoui, mais pre´sente l’avantage d’e´tendre le champ d’e´tude
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Fig. 6.11 – Impact du nombre de re´alisations d’un calcul par e´le´ments finis sur la validite´ de
la pre´diction du comportement de chaque phase.
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aux chargements non-proportionnels.
L’analyse de ces mode`les est ici effectue´e par confrontation aux calculs e´le´ments finis dont la
microstructure a e´te´ pre´sente´e au paragraphe 6.1.3. Au vu de la ge´ome´trie des polye`dres de
Vorono¨ı et de la microstructure ainsi obtenue, il apparaˆıt raisonnable d’assimiler la ge´ome´trie
des phases a` des sphe`res.
Les relations de´crivant les trois lois d’interaction, avec l’hypothe`se de ge´ome´trie sphe´rique,
sont rappele´es au tableau 6.4.
Mode`le de Kro¨ner σ∼g = ∑∼ +C∼∼ : (I∼∼−S∼∼) : (E∼ p− ε∼
g
p)
Mode`le de Berveiller-Zaoui σ∼g = ∑∼ +2µ(1−β)α(E∼ p− ε∼gp)







Re`gle en β σ∼














Tab. 6.4 – Formulation des lois d’interaction e´tudie´es [Kro¨ner, 1961],
[Berveiller et Zaoui, 1979], [Pilvin et Cailletaud, 1990].
6.3.2 Proce´dure
La loi de comportement locale utilise´e est la meˆme que celle des calculs e´le´ments finis.
Le comportement de´crit par les calculs e´le´ments finis moyenne´s sur 50 re´alisations, est pris
comme re´fe´rence. Compte tenu de l’analyse mene´e ci-dessus, il est conside´re´ que la description
obtenue est repre´sentative macroscopiquement et en distribution de phases. L’estimation a`
l’e´chelle locale est, nous l’avons montre´, entache´e d’une erreur un peu plus grande, mais pas
aberrante car il y a, a` ce stade, convergence du crite`re ; l’analyse sera donc e´galement mene´e
a` cette e´chelle.
6.3.3 Re´sultats et analyse
6.3.4 Echelle macroscopique
Le mode`le de Berveiller-Zaoui (BZ) et la re`gle en β donnent toutes deux de bonnes esti-
mations du comportement (le mode`le BZ se limitant a` la traction), avec toutefois une le´ge`re
sous-estimation du comportement avec le BZ. L’estimation fournie par le mode`le de Kro¨ner
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est trop raide, ce qui est cohe´rent avec les donne´es bibliographiques. La figure 6.12 pre´sente




























Fig. 6.12 – Confrontation des courbes d’e´crouissage obtenues macroscopiquement pour diffe´-
rentes transition d’e´chelles, sur un cycle complet avec la loi monocristalline phe´nome´nologique
cristalline de Me´ric et Cailletaud.
6.3.5 Echelle locale
L’analyse du comportement local est effectue´e en deux points du chargement : en fin de
traction, et en fin de compression, soit respectivement, pour +1% et -1% de de´formation axiale
macroscopique impose´e.
Avant toute analyse, il convient de rappeler que l’analyse en moyenne par phase est ici
inde´pendante de toute identification puisque les deux parame`tres de la re`gle en β ne´cessitant
identification ont e´te´ de´finis a` l’e´chelle macroscopique.
Confrontation en contrainte axiale. Les re´sultats obtenus (voir figure 6.13) font appa-
raˆıtre une tre`s bonne estimation de la contrainte par phase avec la re`gle en β. Le mode`le de
Berveiller-Zaoui sous-estime le´ge`rement tandis que celui de Kro¨ner le surestime largement.
Ces re´sultats sont cohe´rents avec ceux obtenus a` l’e´chelle macroscopique.
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Confrontation en de´formation axiale. L’estimation de la de´formation moyenne par
phase est pre´sente´e a` la figure 6.14. Le mode`le de Kro¨ner pre´sente une distribution quasi-
uniforme, autour de la valeur macroscopique. Le re´sultat obtenu e´tait donc attendu, il confirme
que le mode`le diffe`re peu du mode`le de Taylor.
Le mode`le de Berveiller-Zaoui donne une bonne estimation de la de´formation par phase.
Concernant la re`gle en β, la distribution de la de´formation moyenne par phase est trop e´tale´e.















































































Fig. 6.13 – Distribution des contraintes axiales selon le stade de chargement (traction ou
compression).












































































Fig. 6.14 – Distribution des de´formations totales axiales selon le stade de chargement (traction
ou compression).
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En conclusion ...
1. De´finition du VER en calcul e´le´ments finis.
– Le nombre de re´alisations ne´cessaires a` une bonne description statistique de la distri-
bution du comportement en moyenne par phase est bien supe´rieur a` celui requis pour
l’e´chelle macroscopique (10 fois plus de re´alisations dans le cas ici e´tudie´).
– A l’e´chelle locale (estimation du comportement de chaque phase), le crite`re d’e´valua-
tion applique´ aux 200 phases converge vers une meˆme asymptote pour 50 re´alisations.
Pour autant, l’erreur potentielle pose la question de la taille de la microstructure.
Celle-ci est suffisante pour de´crire le comportement macroscopique en trois re´alisa-
tions mais pas ne´cessairement a` l’e´chelle locale. Une e´tude comple´mentaire est ne´ces-
saire.
2. Evaluation nume´rique de trois mode`les en champs moyens e´lastoplastiques.
– La description du comportement a` l’e´chelle macroscopique est conforme aux attentes :
le mode`le de Kro¨ner surestime le comportement, tandis que le mode`le de Berveiller-
Zaoui (en traction), et la re`gle en β fournissent une bonne estimation du comporte-
ment.
– La dispersion des contraintes axiales moyennes par phase, en traction et en compres-
sion, est tre`s bien estime´e par le mode`le en β, tre`s largement surestime´e par le mode`le
de Kro¨ner, le´ge`rement sous-estime´e par le mode`le de Berveiller-Zaoui (en traction).
– La dispersion des de´formations axiales moyennes par phase est tre`s bien estime´e par le
mode`le de Berveiller-Zaoui en traction. Le mode`le de Kro¨ner pre´sente une distribution
proche de l’uniformite´, tandis que celle de le re`gle en β est trop e´tale´e.





(( Quod non insulse scribis tetrasticha quaedam,
Disticha quod belle pauca, Sabelle, facis,
Laudo, nec admiror. Facile est epigrammata belle
Scribere, sed librum scribere difficile est. ))3
Martial, E´pigrammes, Livre VIII. lxxxv
Rappelons tout d’abord que l’ensemble de ce travail se situe dans le cadre de la plasticite´
cristalline, a` faible de´formation, pour des structures cristallographiques de type cubique a`
faces centre´es. Les applications ont e´te´ effectue´es avec deux toˆles de cuivre OFHC.
Le travail effectue´
L’objectif de ce travail e´tait de de´velopper une de´marchemulti-e´chelles multi-approches,
afin de be´ne´ficier d’un enrichissement global par la comple´mentarite´ et la confrontation des
re´sultats. Nous nous sommes donc efforce´s sans cesse de faire dialoguer au mieux les approches
expe´rimentales et nume´riques (calculs par e´le´ments finis et mode`les a` champs moyens).
Cet effort a permis un regard novateur sur plusieurs questions re´currentes de plasticite´ cris-
talline :
– l’identification de parame`tres de lois de comportement ;
– l’appre´hension et la description, par diffe´rents mode`les, de l’e´crouissage latent ;
– l’e´volution de la localisation de la de´formation au cours d’un chargement cyclique ;
– la de´finition du (( volume e´le´mentaire repre´sentatif )) en fonction de l’e´chelle d’analyse ;
– l’e´valuation nume´rique de la pre´diction de plusieurs mode`les e´lastoplastiques.
3(( Parce que tu as e´crit certains quatrains qui ne manquent pas d’adresse, parce que tu tournes joliment,
Sabellus, deux ou trois distiques, je te fe´licite, mais ne t’admire pas. Il est facile d’e´crire joliment des e´pigrammes,
mais e´crire un livre, c’est difficile. ))
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Une proce´dure d’identification s’appuyant sur des chargements non-proportionnels, et
des calculs e´le´ments finis pe´riodiques a e´te´ mise en place. Le fait de de´crire les comporte-
ments sous chargement non-proportionnel a permis d’envisager l’identification de parame`tres
jusqu’alors mal de´finis, tels que la matrice de´crivant les interactions entre syste`mes de glisse-
ment.
Le recours aux calculs e´le´ments finis pe´riodiques autorise une identification sur polycristal,
ce qui permet d’exploiter des essais plus simples a` mettre en œuvre que ceux sur monocris-
taux. Ces calculs ont ne´cessite´ le de´veloppement d’une microstructure synthe´tique spe´cifique.
Celle-ci est tridimensionnelle et pe´riodique. Elle est constitue´e de polye`dres de Vorono¨ı non
tronque´s, et dispose d’un maillage qui respecte les joints de grains.
Afin d’alle´ger les temps de calcul, une pre´-identification du comportement est re´alise´e a` l’aide
de mode`les a` champs moyens. Pour cet usage, la re`gle en β, elle-meˆme valide´e par le mode`le
de Berveiller-Zaoui sur une traction simple, est apparue la plus approprie´e par sa capacite´ a`
repre´senter les chargements non proportionnels en formulation e´lastoplastique non line´aire, et
sa simplicite´ d’utilisation.
Une nouvelle description de l’e´crouissage latent a e´te´ rendue possible graˆce a` cette
identification. Le recours au chargement orthogonal a permis de montrer le poids des inter-
actions coline´aires. Si un syste`me intervenant potentiellement dans une interaction coline´aire
est actif, alors l’autre syste`me implique´ dans la meˆme interaction ne glisse pas. Concre`tement,
cela se traduit au niveau de la matrice d’interaction par un coefficient d’une valeur 30 fois
supe´rieure environ a` celle affecte´e a` la formation des verrous de Lomer.
Cette de´marche d’identification a e´te´ mene´e pour deux lois de comportement monocristalline :
la loi de Tabourot, dite quasi-physique, et celle de Me´ric et Cailletaud, de nature phe´nome´-
nologique cristalline. Les re´sultats obtenus avec ces deux lois sont cohe´rents.
Les jeux de parame`tres obtenus sont ensuite teste´s avec plusieurs re`gles de transition
d’e´chelles : calcul par e´le´ments finis, re`gle en β, mode`le de Kro¨ner, et une formulation vi-
scoplastique par line´arisation affine. Le sur-e´crouissage propre au chargement orthogonal est
bien rendu pour l’ensemble des transitions d’e´chelles teste´es, ce qui confirme l’identification
monocristalline.
Les mesures de champs a` l’e´chelle (( me´soscopique )) ont permis des avance´es en ma-
tie`re de compre´hension des phe´nome`nes de localisation de la de´formation.
Les mesures effectue´es dans le cadre de chargements proportionnels et non-proportionnels,
compose´s de cisaillement et/ou traction, font apparaˆıtre un sche´ma de localisation complexe,
comportant plusieurs e´chelles de de´formation. L’une d’entre elle a manifestement une por-
te´e bien supe´rieure a` la zone e´tudie´e (d’une surface d’environ 500 µm2). Ceci rend difficile
l’interpre´tation des covariogrammes associe´s. Compte tenu des e´le´ments bibliographiques, la
complexite´ de cette structure de localisation est vraisemblablement a` mettre en relation avec
celle de la microstructure.
Des observations ont e´te´ e´galement conduites dans le cadre d’un essai sous sollicitation cy-
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clique, en traction-compression, avec une amplitude de de´formation de 2%, et une valeur
moyenne non nulle. L’e´tude est conduite durant 11 cycles, c’est-a`-dire jusqu’a` stabilisation du
comportement. Des mesures de champs sont effectue´es a` diffe´rents stades des cycles.
Rappelons que ces mesures sont re´alise´es en limite de pre´cision de la me´thode. L’analyse quan-
titative est donc difficile, mais plusieurs observations importantes ont pu eˆtre effectue´es.
Tout d’abord, la de´formation transverse moyenne´e sur la zone d’e´tude montre nettement un
phe´nome`ne de rochet local. Ensuite, plusieurs observations sont effectue´es concernant l’e´vo-
lution du sche´ma de localisation de la de´formation.
– Le sche´ma de localisation est de´ja` en place de`s le second cycle. Il restera le meˆme tout
au long du chargement. Aucune bande de localisation n’apparaˆıt ni ne disparaˆıt par la
suite.
– Au sein d’un meˆme cycle, les bandes de localisation apparaissent, se renforcent jusqu’a`
la sollicitation maximale, pour diminuer ensuite, jusqu’a` quasi disparaˆıtre.
– D’un cycle a` l’autre les bandes re´apparaissent au meˆme endroit, mais en s’intensifiant,
et en s’e´largissant le´ge`rement. Le phe´nome`ne d’intensification semble plus marque´ que
celui de l’e´largissement.
– Les zones non de´forme´es le restent tout au long du chargement ; leur pre´sence permet
de valider la technique de mesure utilise´e.
La ne´cessite´ ave´re´e de mettre en rapport la localisation de la de´formation en surface et la
microstructure du mate´riau nous a conduit a` de´velopper une microstructure permettant a`
terme de comple´ter cette approche par des calculs e´le´ments finis. Cette microstructure ad-
met pour surface la cartographie EBSD du mate´riau sur la zone ayant subi les mesures de
champs. Par ailleurs, le volume de cette microstructure a e´te´ de´fini de fac¸on a` repre´senter
les caracte´ristiques principales qui se de´gagent de l’analyse EBSD : non-convexite´ des grains,
forte disparite´ de taille de grains, et pre´sence importante de macles de recuit.
L’e´valuation nume´rique de mode`les a` champs moyens a ne´cessite´ en premier lieu
de s’interroger sur la de´finition du VER, pour un calcul par e´le´ments finis, ceci en fonction
de l’e´chelle d’analyse. Pour cela, une approche statistique a e´te´ conduite sur calcul e´le´ments
finis paralle`les pe´riodiques comportant 200 orientations cristallines. 50 re´alisations du meˆme
calcul ont e´te´ effectue´es. Rappelons que la re´alisation est ici de´finie comme l’affectation du
jeu d’orientations cristallographiques sur une meˆme microstructure. La moyenne du comporte-
ment par phase effectue´e sur ces n re´alisations permet de de´finir une approche de type (( milieu
e´quivalent )).
Il a alors e´te´ constate´ que le nombre de re´alisations ne´cessaires a` une bonne description sta-
tistique de la distribution du comportement en moyenne par phase est bien supe´rieur a` celui
requis pour l’e´chelle macroscopique (10 fois plus de re´alisations dans le cas ici e´tudie´). De
plus, a` l’e´chelle locale (estimation du comportement de chaque phase), le crite`re d’e´valuation
applique´ aux 200 phases converge vers une meˆme asymptote pour 50 re´alisations. Pour au-
tant, l’erreur potentielle pose la question de la taille de la microstructure adopte´e. Celle-ci est
suffisante pour de´crire le comportement macroscopique en deux re´alisations, voire acceptable
pour une seule, mais pas ne´cessairement a` l’e´chelle locale.
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Une fois le comportement de re´fe´rence de´fini au travers de cette moyenne sur 50 re´alisations,
trois mode`les a` champs moyens issus du sche´ma auto-cohe´rent sont ensuite e´value´s a` l’e´chelle
macroscopique et en moyenne par phase. La description du comportement a` l’e´chelle macro-
scopique est conforme aux attentes : la loi de Kro¨ner surestime le comportement, tandis que
le mode`le de Berveiller-Zaoui (en traction), et la re`gle en β fournissent une bonne estimation
du comportement. La dispersion des contraintes axiales moyennes par phase, en traction et
en compression, est tre`s bien estime´e par le mode`le en β, tre`s largement surestime´e par le mo-
de`le de Kro¨ner, le´ge`rement sous-estime´e par le mode`le de Berveiller-Zaoui (en traction). La
dispersion des de´formations axiales moyennes par phase est tre`s bien estime´e par le mode`le de
Berveiller-Zaoui en traction. Le mode`le de Kro¨ner pre´sente une distribution quasi-uniforme,
tandis que celle de le re`gle en β est trop e´tale´e.
Prolongements possibles
La description de l’e´crouissage latent introduite ici ouvre de nouvelles portes en ma-
tie`re de description du comportement. En effet, le chargement orthogonal e´tait jusqu’a` pre´sent
assez mal de´crit par les diffe´rentes simulations (a` l’exception sans doute de [Gaudin, 2002]). La
description des interactions coline´aires le permet de´sormais. Ceci ouvre de nouveaux espoirs
sur des chargements complexes tels que ceux du phe´nome`ne du rochet, actuellement difficile
a` pre´dire.
Pour autant, il convient auparavant, de poursuivre l’identification avec une base de donne´es
expe´rimentales plus large. En effet, les essais conduits ici ne permettent pas d’identifier les
interactions dipolaires. La bibliographie s’appuyant sur la dynamique des dislocations a mon-
tre´ que ces interactions n’intervenaient que de fac¸on tre`s minoritaires dans le comportement
me´canique. Pour autant, leur non-identification introduit un biais dans la de´finition des autres
parame`tres.
Enfin, en matie`re d’identification du comportement, une voie avait e´te´ ouverte pre´ce´demment
en s’appuyant sur les mesures de champs. Cette voie n’a pas e´te´ poursuivie ici car elle appa-
raissait relativement lourde comparativement au gain espe´re´, e´tant attendu que les mesures
actuelles ne donnent pas d’indication dans le volume. Les avance´es en matie`re de mesures
de champs tridimensionnelles laissent toutefois espe´rer a` l’avenir un acce`s aux conditions aux
limites expe´rimentales.
Le sche´ma de localisation, observe´ graˆce aux mesures de champs par corre´lation d’images
nume´riques acquises sous microscope e´lectronique a` balayage, appelle des e´tudes comple´men-
taires. Il conviendrait, en effet, de mener des essais avec mesures de champs sur une surface
plus grande afin de pouvoir quantifier la porte´e des bandes de localisation, et donc de mieux
comprendre ce sche´ma. Pour cela, il est au pre´alable ne´cessaire d’ame´liorer les dure´es et condi-
tions d’acquisition qui ne permettaient pas dans notre cas d’envisager de telles mesures.
Les mesures de champs sous chargement cyclique ont apporte´ des observations novatrices,
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mais demandent d’autres efforts pour obtenir des re´sultats plus quantitatifs. Ces e´tudes, si-
tue´es ne´cessairement a` l’amorc¸age de la plasticite´, et donc en limite de mesure, ne´cessitent
impe´rativement de modifier les conditions d’acquisition des images. Le LMS dispose depuis peu
d’un MEB FEG environnemental sur lequel la machine d’essai traction-compression-torsion
est adaptable. Cette adaptation permettrait une dure´e d’acquisition beaucoup plus courte. Les
proble`mes d’instabilite´ du MEB deviendraient alors ne´gligeables au regard de ce qu’ils ont e´te´.
La fiabilite´ des cliche´s en serait donc grandement accrue. Pour les meˆmes raisons, les soucis
de contamination au carbone deviendraient quasi-inexistants, permettant ainsi d’effectuer un
bien plus grand nombre de mesures. Enfin, l’asservissement du chargement permettrait une
e´tude a` grand nombre de cycles, et donc l’acce`s au chargement de type rochet macroscopique.
Par ailleurs, des observations locales ont montre´ que les bandes de localisation peuvent soit
suivre les lignes de glissement intragranulaire, soit plutoˆt les joints de grains, meˆme dans des
situations ou` les lignes de glissement sont bien visibles. Ce point demande a` eˆtre approfondi
pour mieux comprendre les me´canismes de mise en place de la localisation de la de´formation.
Pour cela, il conviendrait de coupler les mesures de champs a` des analyses par AFM.
La de´finition du VER selon plusieurs e´chelles montre tout l’enjeu de la taille et du nombre
de re´alisations effectue´es de`s lors qu’est envisage´e une approche en moyenne par phase, ou a
fortiori a` une e´chelle plus locale. La fiabilite´ de la pre´diction du comportement a` l’e´chelle de
la phase a montre´ ses limites dans le cadre d’un agre´gat pe´riodique de 200 grains, moyenne´
sur 50 re´alisations. Une e´tude comple´mentaire est ne´cessaire pour montrer l’ame´lioration que
pourrait apporter l’augmentation du nombre de grains.
Au-dela` du cuivre, certains re´sultats de ce travail peuvent eˆtre e´tendus a` l’ensemble des
mate´riaux ayant une structure cristallographique cubique a` faces centre´es. Si l’identification
des parame`tres d’une loi de comportement est spe´cifique au mate´riau, une orientation ge´ne´rale
propre aux me´canismes en jeu est transposable. Ainsi, l’activite´ des interactions coline´aires fait
partie de l’ensemble du processus de de´formation des mate´riaux. Il est donc tre`s vraisemblable
qu’un tel me´canisme se retrouve dans d’autres polycristaux de structure cubiques a` faces
centre´es ayant une e´nergie de faute d’empilement assez proche, et sollicite´s dans la meˆme
gamme de tempe´rature.
Il semble que les sche´mas de localisation de la de´formation a` l’e´chelle me´soscopique soient tre`s
fortement lie´s a` la microstructure. Ils sont donc en ceci totalement spe´cifiques du mate´riau.
Par contre, l’e´volution de cette localisation rele`ve sans doute de me´canismes communs a` une
classe de mate´riau. Il conviendrait de mener plus d’investigations sur ce sujet.
Enfin, l’e´valuation des mode`les a` champs moyens qui a e´te´ conduite est d’avantage propre aux
mode`les qu’au mate´riau.
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Perspectives
Chacun s’accorde aujourd’hui a` conside´rer qu’il est ne´cessaire d’introduire dans les mode`les
de me´canique des milieux continus, de la fac¸on la plus pre´cise possible, la physique du mate´riau.
C’est en effet, le seul moyen de re´duire le nombre de parame`tres a` identifier dans un mode`le, et
donc d’espe´rer une bonne pre´diction des comportements, en particulier en dehors du domaine
d’identification initial. Pour autant, la connaissance fine des me´canismes en jeu n’est pas
encore d’actualite´. Plusieurs points nous laissent pourtant espe´rer, pour l’avenir proche, des
avance´es majeures dans ce domaine.
L’approche expe´rimentale a longtemps e´te´ le seul moyen d’investigation en matie`re de com-
portement des dislocations. Etant donne´ les moyens ne´cessaires, et le caracte`re particulie`-
rement fastidieux de la de´marche, une e´tude syste´matique n’a encore jamais e´te´ conduite.
Aujourd’hui, la dynamique des dislocations a montre´ son inte´reˆt majeur en la matie`re. Mais
elle a aussi besoin d’observations in situ pour appuyer, confronter, valider ses re´sultats. Comme
l’indiquent les dernie`res avance´es, une synergie entre ces deux approches pourrait de´boucher
prochainement sur une bien meilleure compre´hension des me´canismes d’initiation de la de´for-
mation aux e´chelles fines, et par conse´quent sur des mode´lisations en me´canique des milieux
continus bien plus repre´sentatives.
A une e´chelle un peu plus grande, les me´canismes de localisation de la de´formation sont
encore aujourd’hui mal connus. S’ils ont e´te´ observe´s, et quantifie´s, sur quelques mate´riaux
spe´cifiques comme les biphase´s ou le zirconium, qu’en est-il de cas plus ge´ne´raux ? Les quelques
observations conduites dans cette the`se ont montre´ la redoutable complexite´ de la question.
Les de´veloppements re´cents des moyens expe´rimentaux, permettant des temps et conditions
d’acquisition bien plus raisonnables, devraient grandement faciliter la taˆche des expe´rimenta-
teurs. Sera-ce suffisant ?
Sans doute pas dans l’imme´diat. Les technologies de mesures de champs volumiques et EBSD
3D se mettent actuellement en place. Elles repre´sentent de beaux espoirs, mais en sont encore
aux balbutiements et ne sont a` peu pre`s accessibles que pour de petits volumes et certains ma-
te´riaux. Combien de temps faudra-t-il avant de mener des e´tudes de plus grandes ampleurs ?
Cinq ans pour les optimistes, dix pour les pessimistes ...
Les techniques de reconstruction d’images, analyse morphologique et synthe`se de microstruc-
tures artificielles sont actuellement a` l’ordre du jour pour des polycristaux. La compre´hension
et la pre´diction des phe´nome`nes de localisation de la de´formation passeront ne´cessairement par
le dialogue entre calculs e´le´ments finis et mesures expe´rimentales si l’on souhaite aboutir dans
un temps accessible. Il permettra sans doute, a` partir de quelques acquisitions, de de´velopper
des essais nume´riques permettant ainsi d’acce´le´rer grandement l’e´tude de ces phe´nome`nes.
Deux voies sont alors ouvertes ... La repre´sentation a` l’identique de la microstructure per-
met la confrontation directe aux donne´es expe´rimentales et est tre`s prometteuse en matie`re
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de validation des calculs. Pour autant, elle reste couˆteuse, et n’est pas ne´cessairement suffi-
sante pour comprendre l’impact de la microstructure. Le de´veloppement de repre´sentations,
partiellement ou totalement synthe´tiques mais repre´sentatives, a le me´rite de permettre de
faire varier artificiellement chacun des parame`tres mate´riaux, y compris les parame`tres mor-
phologiques. Cette de´marche permettra de mieux cerner les me´canismes en cause, mais aussi
d’avancer dans la de´finition des mate´riaux (( a` la demande )).
Enfin, les me´thodes d’identification du comportement, parfois qualifie´es d’inverse parce
que partant du comportement de la phase, actuellement en vogue, vont peut-eˆtre deman-
der la` aussi une certaine synergie entre les approches. Il ne semble pas y avoir actuellement
de mode`les a` champs moyens disponibles pour identifier les comportements en chargements
non-proportionnels, par phase (ou a` une e´chelle plus fine encore), en formulation e´lastovisco-
plastique (ou e´lastoplastique non line´aire), et d’une mise en œuvre accessible.
Pour autant, les travaux ici conduits ont montre´ a` quel point cette de´marche mene´e en calculs
e´le´ments finis pouvait eˆtre gourmande en matie`re de taille et nombre de calculs. L’interaction
entre mode`les a` champs moyens et calculs e´le´ments finis sera donc particulie`rement riche :
pre´-identification sur mode`les en champs moyens, puis validation par calculs e´le´ments finis.
En prenant un peu de recul sur les lignes e´crites ci-dessus, les quelques perspectives trace´es
montrent la re´currence d’un champ se´mantique : dialogue, synergie, couplage ... Ces inter-
actions entre approches d’un meˆme proble`me deviennent de´sormais, bien plus que possibles,
ne´cessaires. Si la de´cade passe´e a vu naˆıtre et grandir la formidable the´matique, toujours d’ac-
tualite´, du multi-e´chelle, gageons que la suivante trouvera son essor dans le multi-approches.
En de´finitive, s’il n’y avait qu’un mot a` retenir de ce travail, ce serait peut eˆtre celui de
l’inte´reˆt du (( dialogue )) ... scientifique et humain. Mais nous ouvrons la` sans doute un autre
de´bat ...
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Le mode`le de Tabourot avec
e´crouissage cine´matique
(( Qu’est-ce que le passe´, sinon du pre´sent qui est en retard ? ))
Pierre Dac (1896-1975), L’os a` moelle
Cette annexe vient en comple´ment bibliographique du chapitre 1. Son objet est de pre´senter
succintement la dernie`re e´volution du mode`le de Tabourot [De´pre´s et al., 2008].
Cette dernie`re n’a pas e´te´ utilise´e dans ce travail de the`se, bien qu’adapte´e au chargement
cyclique, car sa parution est intervenue trois mois avant la soutenance du pre´sent travail.
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La formulation quasi-physique ici utilise´e n’est pas celle de´crite ci-dessus, mais celle pu-
blie´e de´but 2008 par De´pre´s, Fivel et Tabourot [De´pre´s et al., 2008]. Par rapport a` la version
pre´ce´dente [Tabourot et al., 1997], celle-ci permet cette fois de de´crire des chargements cy-
cliques. Elle est donc en ceci davantage comparable a` la loi phe´nome´nologique cristalline
e´tudie´e [Me´ric et Cailletaud, 1991].
Pre´sentation de la formulation du mode`le de Tabourot e´crite pour un chargement
cyclique [De´pre´s et al., 2008]
La loi d’e´coulement, qui gouverne le taux local de de´formation γ˙s a` partir d’une cission







ou` τ de´crit la cission applique´e, m un exposant de´crivant la sensibilite´ a` la vitesse de de´for-
mation, et γ˙0 une vitesse de de´formation de re´fe´rence. τd est la contrainte interne a` longue
distance, lie´e a` la localisation de la de´formation. Elle s’exprime selon :
τd = µM(γs− γ), (A.2)
avec M un coefficient phe´nome´nologique, et µ le module de cisaillement. s est la force des




avec µ et ν respectivement les modules de cisaillement et coefficient de Poisson, b la norme du
vecteur de Burgers, h la hauteur du dipoˆle. Notons par ailleurs que la valeur moyenne de la





Enfin, l’e´volution de la densite´ de dislocations est de´crite de la meˆme fac¸on que dans









Notons qu’aucune matrice permettant de prendre en compte les interactions entre sys-
te`mes de glissement n’est pre´sente dans cette formulation.
Hormis donc cette absence de matrice d’interaction, toute l’e´volution entre les deux formula-
tions [Tabourot et al., 1997] et [De´pre´s et al., 2008] re´side dans la loi d’e´coulement.




(( Seul le rythme provoque le court-circuit poe´tique
et transmue le cuivre en or, la parole en verbe. ))
Le´opold Se´dar Senghor (1906-2001), Comme les lamantins vont boire a` la source
Cette annexe de´crit le mate´riau de l’e´tude, a` savoir du cuivre OFHC (Oxygen Free High
Conductivity).
Les caracte´ristiques standard telles que les proprie´te´s physico-chimiques, les traitements ther-
mome´caniques effectue´s en fonderie, ou encore les textures caracte´ristiques sont brie`vement
rappele´es.
L’entreprise Griset, qui a fourni les toˆles utilise´es dans cette the`se, a eu l’amabilite´ de nous
accueillir en ses murs. Leur protocole d’e´laboration des me´taux cuivreux est ici pre´sente´.
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B.1 Caracte´ristiques ge´ne´rales physico-chimiques
Il existe principalement trois nuances de cuivre fonction du taux d’oxyge`ne (voir tableau
B.1) : le cuivre contenant de l’oxyge`ne (nuance I), le cuivre de´soxyde´ avec de´soxydant re´siduel
(nuance II) et le cuivre exempt d’oxyge`ne ou de´soxyde´ sans de´soxydant re´siduel (nuance III).
Deux types de cuivre sont donc exempts d’oxyge`ne ; ils se distinguent par leur niveau de
purete´.
Nuance Teneur en cuivre (%) Impurete´ (ppm)
I
Cu−a1 99,99
0 : 200 - 400
Ag : 5 - 20
S, Fe, Ni : 5 - 15
As, Se, Sn, Pb : 1 - 5
Te, Au, Bi : 1 - 5
Cu−a2 > 99,99
0 : 200 - 400
Ag : 5 - 20
S, Fe, Ni : 5 - 15
As, Se, Sn, Pb : 1 - 5
Te, Au, Bi : < 1
Cu−a3 99,85
0 : 200 - 400
Ag : 5 - 20
S, Fe, Ni : 10 - 20
As, Se, Sn, Pb : 1 - 5
Te, Au, Bi : 1 - 5
II
Cu−b1 99,90 P : 130 - 500
Cu−b2 99,90 P : 40 - 120
III
Cu− c1 99,95
Ag : 5 - 20
S, Fe, Ni : 5 - 15
As, Se, Sn, Pb : 1 - 5
Te, Au, Bi : < 1
Cu− c2 99,99
Ag : 1 - 5
S, Fe, Ni : 5 - 15
As, Se, Sn, Pb : 1 - 5
Te, Au, Bi : < 1
Tab. B.1 – Nuances du cuivre [Gerber, 2002].
Ces mate´riaux pre´sentent des conductivite´s e´lectrique et thermique particulie`rement e´le-
ve´es : de l’ordre de 390 W.m−1.K−1 pour la conductivite´ thermique a` 20 ◦C, et de l’ordre de
385 J.kg−1.K−1 pour la capacite´ thermique massique a` 20 ◦C.
180 Principales caracte´ristiques du cuivre
Tempe´rature de liquidus (◦C) : 1 065 a` 1 083
Tempe´rature de solidus (◦C) : -
Intervalle de solidification (◦C) : -
Masse volumique a` 20 ◦C (kg.dm−3) : 8,89 a` 8,92
Coefficient de dilatation line´aire (10−6.K−1) : 16,8
Capacite´ thermique massique a` 20 ◦C (J.kg−1.K−1) : 385
Conductivite´ thermique a` 20 ◦C (W.m−1.K−1) : 389
Conductivite´ e´lectrique a` 20 ◦C (% IACS) : 100
Re´sistivite´ e´lectrique a` 20 ◦C (10−8.Ω.m) : 1,7
Coefficient de tempe´rature de la re´sistivite´ de 0 ◦C a` 100 ◦C (10−3.K−1) : 3,9
Tab. B.2 – Proprie´te´s physiques des cuivres e´lectrolytiques (donne´es Griset).
B.2 Mode de de´formation
Comme pour tous les me´taux et alliages en solution solide de structures cubiques a` faces
centre´es, l’e´nergie de faute d’empilement est le parame`tre de´terminant pour les me´canismes
de de´formation. Le cuivre a une e´nergie de faute d’empilement assez e´leve´e : de l’ordre de
50 mJ.m−2. Le glissement peut donc eˆtre planaire ou de´vie´.
(a) (b)
Fig. B.1 – (a) Sche´ma du glissement de´vie´ d’une dislocation-vis : la dislocation passe du
plan de glissement primaire A au plan de glissement primaire A’, par l’interme´diaire du plan
de glissement secondaire B. Le segment PP’, dans le plan de glissement A’, peut devenir
une source de Franck-Read [Ba¨ılon et Dorlot, 2000]. (b) Glissement de´vie´ dans l’aluminium
raffine´ ; G=800. [Jaoul, 1965]
Par ailleurs, le glissement observe´ au MEB lors de nos expe´rimentations e´tait le plus
souvent primaire, comme le montre la figure B.2.
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Fig. B.2 – Observation de glissement simple lors de nos essais, sur la toˆle n◦2 (lamine´e a` chaud).
Les joints de grains du polycristal se distinguent en limite des lignes de glissement, mettant en
valeur les lignes de glissement simple sur plusieurs grains. La grille blanche qui apparaˆıt sur les
images est une microgrille d’or de´pose´e a` la surface de l’e´chantillon pour effectuer des mesures
des champs par corre´lation d’images. Observations effectue´es sous microscope e´lectronique a`
balayage, en e´lectrons secondaires, a` grossissement x200.
Fig. B.3 – A droite : lignes de glissement dans un monocristal de cuivre oriente´ en glissement
[Franc¸ois et al., 1991].
Module d’Young (e´tat recuit, MPa) 120 000
Module de torsion (e´tat recuit, MPa) 45 000
Coefficient de Poisson 0,33
Tab. B.3 – Proprie´te´s me´caniques des cuivres e´lectrolytiques (donne´es Griset).
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B.3 Les textures du cuivre
La texture de laminage du cuivre pur est ge´ne´ralement compose´e exculsivement de la
fibre β, appele´e pour cette raison texture (( cuivre )). Cette fibre β est compose´e de l’ensemble
des orientations qui ont un axe < 110 > incline´ de 60◦ de DN vers DL. Par ailleurs, la com-
posante cube, encore appele´e (( texture en de´ )), apparaˆıt lors des e´tapes de recuit. D’autres
orientations, moins typiques des textures de laminage ou de recuit des mate´riaux de struc-
ture c.f.c, peuvent apparaˆıtre, notamment du fait du maclage intervenant lors du recuit (voir
tableau B.4 et figure B.4).
Fig. B.4 – Localisation des orientations ide´ales sur les principales figures de poˆles. a) {111}
b) {200} c) {220}.









































































































































































































































































































































































Tab. B.4 – Principales orientations utilise´es pour la description des textures ; dans l’espace
d’Euler re´duit, chaque orientation peut apparaˆıtre a` trois positions diffe´rentes pour respecter
les syme´tries cubique et orthotrope (d’ou` les diffe´rents triplets d’angles propose´s).
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B.4 Traitements thermome´caniques
Les traitements thermome´caniques industriels impose´s constituent un ensemble de huit
e´tapes successives au maximum. Le mate´riau subit en premier lieu un laminage a` chaud, suivi
d’un traitement superficiel de la toˆle en sortie de ligne a` chaud. Plusieurs laminages a` froid
et recuits successifs sont ensuite applique´s. Le nombre de passes et les taux de re´duction sont
fonction de l’e´paisseur finale souhaite´e ainsi que du domaine d’utilisation du mate´riau. Le re-
cuit industriel s’effectue, pour du cuivre e´lectrolytique, a` une tempe´rature de l’ordre de 300 ◦C
pendant 4 a` 5 h pour un recuit statique sous atmosphe`re inerte (N2).
Fig. B.5 – Sche´ma du traitement thermome´canique industriel impose´.
Les toˆles de cuivre utilise´es lors de nos travaux proviennent de l’entreprise Griset, spe´cia-
lise´e dans l’obtention de produits lamine´s de cuivre, laiton, bronze et aluminium. La visite de
leur usine de Villers Saint-Paul nous a permis d’assister a` la fabrication des toˆles.
Fonderie et chauffage du lingot. L’e´tape de fonderie permet d’obtenir un lingot de 15 T
a` partir du minerai. Le lingot est ensuite chauffe´ graˆce a` 2 fours utilise´s successivement. Le
premier, a` gaz, permet de monter a` 400 ◦C, puis le second, e´lectrique, conduit a` la tempe´rature
voulue. Le lingot est ensuite transporte´ automatiquement vers le laminoir a` chaud.
Le four pre´sente´ ici est un four e´lectrique
permettant de porter a` tempe´rature le lingot
avant laminage a` chaud.
Temps de chauffe par lingot : 70 min de la
tempe´rature ambiante a` 900 ◦C
Rendement : 95 %
Puissance : 1 200 kW
Tempe´rature de chauffe max : 950 ◦C
Fig. B.6 – Chauffage du lingot - Conception Griset.
Le laminage a` chaud. Le laminage du lingot de´bute par le laminage a` chaud permettant
d’obtenir en sortie des toˆles de l’ordre de 15 mm avec une texture a priori recristallise´e. En
sortie de laminoir, la tempe´rature est estime´e a` 400 ◦C environ. Vient ensuite une trempe
permettant de faire redescendre la tempe´rature du me´tal aux environs de 100 ◦C.
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Fig. B.7 – Laminage a` chaud - Conception Griset.
Le laminage a` froid. Deux laminages a` froid sont effectue´s. Le premier, situe´ directement
en sortie de trempe, apre`s laminage a` chaud, permet d’obtenir une e´paisseur de 14 mm. Cette
section comporte d’abord un fraisage permettant d’enlever les zones e´crouies. A la fin de cette
e´tape, les toˆles sont enroule´es puis stocke´es, le second laminage e´tant fonction de la commande
des clients.
Vient ensuite la seconde partie du laminage a` froid. Elle permet d’obtenir des toˆles d’e´pais-
seurs allant de 5 mm a` moins de 1 mm. Des e´tapes de recuit sont intercalle´es si ne´cessaires.
L’e´paisseur obtenue est controˆle´e re´gulie`re-
ment, et notamment en sortie, avec une pre´ci-
sion de l’ordre du microme`tre (Griset garantit
une pre´cision 5 microme`tres).
Fig. B.8 – Laminage a` froid - Conception Griset.
Le recuit. Lorsque le mate´riau ne´cessite un recuit, deux fours peuvent eˆtre utilise´s.
a) Le recuit en continu
Pour les toˆles d’e´paisseur moyenne, un recuit en continu est effectue´. Il pre´sente l’avantage
de ne´cessiter beaucoup moins de temps. De plus, au cours de la meˆme phase de traitement de
la toˆle, plusieurs ope´rations sont effectue´es :
– le de´graissage a` l’eau chaude,
– le de´capage, brossage,
– la passivation (de´poˆt d’un film assurant la passivation pendant une dure´e minimale de
6 mois),
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– et enfin, le recuit.
Afin d’optimiser la successsion des se´quences, les toˆles sont agrafe´es les unes aux autres.
Largeur max : 450 mm
Epaisseur min / max : 0.2 mm / 1.25 mm
Production : 1 500 kg.h−1
Vitesse Max : 40 m.min−1
Type de four : vertical avec pre´chauffage gaz
et chauffage e´lectrique
Fig. B.9 – Ligne de de´graissage, recuit et de´capage - Conception Griset.
b) Le recuit statique
Les toˆles d’e´paisseurs extreˆmes (tre`s fines, ou tre`s e´paisses) ne permettent pas d’utiliser
la meˆme chaˆıne d’automatisation. Un recuit statique est donc effectue´. Griset a conc¸u un
four cloche contenant 4 bobines, et permettant de porter en tempe´rature le me´tal pendant 5
heures, sous atmosphe`re inerte de N2 (en circulation). Il faut environ 4 heures pour monter
en tempe´rature, et autant pour redescendre.
Fig. B.10 – Four cloche de recuit statique sous N2 pendant 5 heures - Conception Griset.
B.5 Toˆles utilise´es dans le cadre de cette the`se
Deux types de toˆles sont utilise´s pour re´aliser la partie expe´rimentale de cette the`se. Les
compositions de chargements monotones ne´cessitent des e´prouvettes d’assez faibles e´paisseurs.
Elles sont pre´leve´es, comme indique´ au chapitre 1, dans deux toˆles ayant subi laminage a` chaud,
puis a` froid, et recuit. Leur e´paisseur finale est de 0,5 mm.
Le chargement cyclique ne´cessite au contraire des toˆles e´paisses pour y pre´lever des e´prouvettes
cylindriques d’un diame`tre suffisant pour ne pas flamber en compression. Elles sont donc
Toˆles utilise´es dans le cadre de cette the`se 187
de´coupe´es dans une toˆle de 15,7 mm d’e´paisseur. Celle-ci n’a subi que le laminage a` chaud.
Les deux mate´riaux ont e´te´ caracte´rise´s par mesures de texture par diffraction aux rayons X,
et analyse de la microstructure par cartographie EBSD. Le premier pre´sente une texture cube
marque´e, tandis que le second a une texture peu commune pour un cuivre ... Ces re´sultats
sont pre´sente´s respectivement aux annexes C, D.
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En conclusion ...
En termes de caracte´ristiques physico-chimiques, le cuivre pre´sente des conductivite´s e´lectrique
et thermique e´leve´es. Il existe principalement trois nuances de cuivre, celle qui est utilise´e ici
est de´soxyde´e.
L’e´nergie de faute d’empilement du cuivre est de 50 mJ.m−2. Le glissement peut eˆtre planaire
ou de´vie´.
La texture de laminage du cuivre pur est le plus souvent compose´e exclusivement de la fibre β
(texture (( cuivre ))). La composante cube ((( texture en de´ ))) apparaˆıt lors des e´tapes de recuit.
Les traitements thermome´caniques impose´s comportent jusqu’a` huit e´tapes : laminage a` chaud,






(( Le style est comme le cristal ; sa purete´ fait son e´clat. ))
Victor Hugo (1802-1885), Odes et ballades
Cette annexe de´taille les mesures de textures effectue´es dans le cadre de cette the`se.
La technique de mesure par diffraction aux rayons X est tout d’abord succintement de´-
crite. Pour plus d’informations, il convient de se rapporter notamment aux re´fe´rences :
[Kocks et al., 1998], [Bunge, 1982], [Schaeben et al., 1985], [Gerber, 2002], ...
Puis, les re´sultats des mesures re´alise´es sur les deux produits en cuivre support des expe´ri-
mentations sont pre´sente´s et analyse´s.
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C.1 Mesure de texture par diffraction aux rayons X
C.1.1 Caracte´risation de la texture cristallographique
Ge´ne´ralite´s
La texture cristallographique d’un me´tal ou d’un alliage (produite apre`s de´formation ou
de´veloppe´e au cours de la recristallisation) est constitue´e d’une ou plusieurs orientations de´-
finie(s) par les indices de Miller selon une famille de plans {hkl} et une famille de direction
<uvw>. Dans le cas d’un mate´riau de´forme´ par laminage, pour lequel un re´fe´rentiel macrosco-
pique peut eˆtre de´fini selon (DL, DN, DT), DL e´tant la direction de laminage, DT, la direction
transverse, et DN, la direction normale, la convention correspond a` expliciter, pour l’orienta-
tion donne´e, la famille de plans {hkl} contenue dans le plan de laminage (plan constitue´ par
les directions DL,DT) et la famille de directions <uvw> paralle`le a` DL.
Figures de poˆle
Une figure de poˆles {hkl}, repre´sentant la projection ste´re´ographique sur le plan de l’e´chan-
tillon de la distribution de densite´ de poˆles d’une famille de plans {hkl} dans toutes les
directions de l’e´chantillon, peut eˆtre constitue´e par mesure de l’intensite´ diffracte´e I pour
diffe´rentes valeurs de (φ,χ). Une figure de poˆles, projection ste´re´ographique relative a` un en-
semble de directions, permet donc la visualisation des orientations cristallographiques d’une
texture donne´e. Elle est de´finie par la fraction volumique dVV de mate´riau ayant leur direction







Fonction de distribution des orientations
La fonction de distribution des orientations (FDO) au sein d’un mate´riau polycristallin
permet une description statistique de la texture. Soit dV la totalite´ des e´le´ments de volume
inclus au sein du volume V , posse´dant l’orientation g a` l’inte´rieur d’un e´le´ment d’orientation
dg. La FDO f (g) est alors de´finie a` partir de l’expression :
dV
V
= f (g).dg. (C.2)
L’orientation g d’un grain au sein d’un mate´riau polycristallin est de´finie par la relation
permettant le passage d’un syste`me de coordonne´es Km, relatif au grain, d’axes (xm,ym,zm), au
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syste`me de coordonne´es KM, d’axes (xM,yM,zM), relatif a` l’e´chantillon :
Km = g.KM. (C.3)
L’orientation g se de´finit, dans l’espace d’Euler, par le triplet (φ1,Φ,φ2), conduisant a` la
matrice de passage :
g= (hkl)[uvw] = φ1,Φ,φ2 =
g11 g12 g13g21 g22 g23
g31 g32 g33
 (C.4)
avec 0 ≤ φ1 < 2pi, 0 ≤ Φ < pi, et 0 ≤ φ2 < 2pi. Si les figures de poˆles expe´rimentales ne per-
mettent pas une description totale de la texture, les FDO autorisent une approche bien plus
quantitative, de´crivant l’ensemble des orientations constituant la texture cristallographique.
Les FDO sont calcule´es a` partir des figures de poˆles issues des mesures de texture expe´ri-
mentales. Il existe principalement deux me´thodes de calcul : la me´thode harmonique, et la
me´thode vectorielle [Schaeben et al., 1985]. Dans le cas de la me´thode harmonique, la FDO






avec y = α,β et g = φ1,Φ,φ2. χ repre´sente l’angle de rotation du grain d’orientation g par
rapport a` la direction commune hy.



















ou` Clmn sont les facteurs harmoniques.
C.1.2 Mesure de la texture
La diffraction se produit quand une radiation e´lectromagne´tique interagit avec les atomes
d’un re´seau cristallographique et quand la longueur d’onde diffracte´e e´quivaut a` l’espace in-
terre´ticulaire. A partir des relations base´es sur les de´couvertes de Laue et Bragg, la diffraction
des rayons X peut eˆtre interpre´te´e comme une re´flexion sur une famille de plans {hkl}. Pour
une famille donne´e de plans cristallographiques {hkl}, de distance interre´ticulaire d, la rela-
tion de Bragg donne la relation entre l’angle d’incidence θ (angle de Bragg) du faisceau par
rapport aux plans conside´re´s {hkl}, sa longueur d’onde λ, et d :
2dsinθ= nλ (C.8)
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ou` n est un entier et repre´sente l’ordre de diffraction.
Les textures cristallographiques peuvent eˆtre de´termine´es par diffe´rentes techniques expe´ri-
mentales. La plus couramment utilise´e proce`de par application de la me´thode Schultz en
re´flexion, pour laquelle un dispositif particulier permet d’acce´der a` l’ensemble des plans {hkl}
pour chaque orientation cristallographique constituant la texture. L’angle entre le faisceau in-
cident et le de´tecteur (2θ) est fixe´ par la loi de Bragg en fonction de la longueur d’onde et de
la famille de plans cristallographiques {hkl} a` mesurer. L’ensemble des orientations (et donc
des familles de plans {hkl}) constituant la texture est accessible en utilisant un goniome`tre
de texture permettant l’application d’un syste`me d’angles de rotation φ et χ (figure C.1). La
normale a` la surface de l’e´chantillon est place´e paralle`lement a` l’axe de rotation φ et tourne
selon ce dernier dans son propre plan. L’angle de rotation par rapport a` l’angle φ correspond
a` l’angle azimutal et la rotation selon χ a` une rotation polaire. A chaque instant l’intensite´
diffracte´e sur les familles de plans du re´seau est proportionnelle au volume de cristallites ayant
l’orientation g.
C.2 Mesures de texture effectue´es
L’appareillage utilise´ est un goniome`tre 4 cercles de la socie´te´ Inel monte´ en ge´ome´trie du
type Bragg-Brentano. La source est de type foyer ponctuel Cobalt associe´e a` un monochro-
mateur graphite plan et a` un collimateur circulaire dont le diame`tre sera ajuste´ en fonction
de la taille des grains du mate´riau analyse´ (λ= 1.7902 A˚, 2/3 kα1 - 1/3 kα2). Le porte e´chan-
tillons posse`de les trois rotations classiques (ω/θ, ϕ, ψ) et une possibilite´ de translation de
l’e´chantillon dans le but d’optimiser la statistique de comptage. Le dispositif de de´tection est
constitue´ d’un jeu de fentes croise´es dispose´es devant un de´tecteur ponctuel (l’ajustement de
la largeur et de la hauteur des fentes est asservi au type d’analyse).
La proce´dure de mesure des diffe´rents e´chantillons est de´crite ici.
– Un trie`dre macroscopique direct (DN, DL, DT) est associe´ a` chaque e´chantillon.
– Les re´flexions sur les trois familles de plan {hkl} les plus intenses, a` savoir {111}, {200},
{2220}, sont recherche´es.
– Des spectres de diffraction sont acquis pour de´terminer les couples θ/2θ des re´flexions
pre´ce´demment cite´es (∆2θ= 0.2◦). Ces positions angulaires serviront de re´fe´rences pour
l’acquisition des figures de poˆles.
– Les figures de poˆles sont a` leur tour obtenues : θ/2θ sont fixe´s aux valeurs des angles
de Bragg des plans {hkl} choisis, avec translation ou non de l’e´chantillon suivant le
type d’analyse voulu. La re´alisation de ces acquisitions s’effectue pour une couronne
conside´re´e des figures de poˆles : ψ=constante et rotation angulaire sur cette couronne
par pas ∆ϕ= 5◦, avec inte´gration du signal rec¸u par le de´tecteur lors de cette rotation.
Une fois la rotation de l’e´chantillon autour de sa normale effectue´e (i.e. ϕ =0 a` 360◦,
∆ϕ= 5◦), l’angle ϕ est tourne´ de 0◦ a` 80◦ par pas ∆ψ=2,5◦.
– Les figures de poˆles brutes sont corrige´es du bruit de fond et de la de´focalisation, puis
sont normalise´es.
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Fig. C.1 – Goniome`tre de texture avec lequel les mesures ont e´te´ effectue´es (LPTM - Universite´
Paris13).
– Les fonctions de distributions des orientations sont ensuite calcule´es, par la me´thode
harmonique, a` l’aide du logiciel Labotex (http ://www.labosoft.com.pl). Ce calcul donne
acce`s aux figures de poˆles comple`tes, a` la fonction de distribution des orientations, et
a` un jeu d’orientations ({hkl}<uvw>, ϕ1, Φ, ϕ2). Ce jeu d’orientations, associe´es aux
fractions volumiques correspondantes, sera exploite´ dans le cadre de la prise en compte
de la texture lors des simulations du comportement.
Comme indique´ a` l’annexe B, deux toˆles diffe´rentes sont utilise´es pour re´aliser la partie
expe´rimentale de cette the`se. Sur chacune d’entre elles, une analyse texturale a e´te´ re´alise´e.
Une pre´paration de l’e´chantillon est alors ne´cessaire. Un polissage me´canique est tout d’abord
effectue´ jusqu’au papier de granulome´trie 1 200. Une attaque a` l’acide nitrique (HNO3, dilue´
a` 64 %) durant une dizaine de secondes permet d’enlever la couche e´crouie par le polissage
me´canique. Apre`s rinc¸age a` l’eau et a` l’e´thanol, les textures peuvent eˆtre mesure´es.
C.2.1 Mesure de texture sur la toˆle n◦1
Les compositions de chargements monotones ne´cessitaient des e´prouvettes d’assez faible
e´paisseur. Elles ont e´te´ preleve´es, comme indique´ au chapitre 1, dans deux toˆles ayant subi
laminage a` chaud, puis a` froid, et recuit.
Un e´chantillon a e´te´ preleve´ en zone utile de la toˆle, et une mesure de la texture effectue´e.
Les figures de poˆles et fonctions de distribution des orientations obtenues sont pre´sente´es
respectivement aux figures C.2 et C.3.
Une texture cube apparaˆıt nettement. Comme indique´ a` l’annexe B, cette texture, encore
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Fig. C.2 – Figure de poˆles pour le cuivre lamine´ a` chaud, lamine´ a` froid, recristallise´.
appele´e (( texture en de´ )), apparaˆıt classiquement, pour ce type de me´taux, lors des e´tapes
de recuit. Notre mate´riau en a subi plusieurs.
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Fig. C.3 – Fonction de distribution des orientations pour le cuivre lamine´ a` chaud, lamine´ a`
froid, et recristallise´. Une texture cube apparaˆıt nettement.
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C.2.2 Mesure de texture sur la toˆle n◦2
Le chargement cyclique, a` l’exception des cisaillements, ne´cessite au contraire des toˆles
e´paisses pour y pre´lever des e´prouvettes cylindriques d’un diame`tre suffisant pour ne pas
flamber en compression. Elles ont donc e´te´ usine´es dans une toˆle de 15,7 mm d’e´paisseur.
Celle-ci n’avait subi que le laminage a` chaud.
Une premie`re analyse de ce mate´riau est effectue´e en vue de de´terminer le type de texture ainsi
que son e´ventuelle he´te´roge´ne´ite´. L’e´chantillon est de´coupe´ en bord de toˆle afin de conserver
la surface maximale pour le pre´le`vement ulte´rieur d’e´prouvette de traction-compression. Le
pre´le`vement est re´alise´ dans le plan (DL, DT), avec une e´paisseur e´gale a` la moitie´ de celle
de la toˆle, permettant ainsi une mesure a` cœur et une autre en surface. Les figures de poˆles et
fonctions de distribution des orientations obtenues sont pre´sente´es respectivement aux figures
C.4, C.5 et C.6.
Fig. C.4 – Figure de poˆles pour le cuivre lamine´ a` chaud : en surface (figures du haut), et a`
cœur (figures du bas).
La texture de surface est particulie`rement torture´e, et les figures de poˆle obtenues a` cœur
apparaissent tourne´e de 10◦. La texture de surface importe peu dans le cadre de notre e´tude
puisque la zone utile des e´prouvettes est situe´e a` cœur de la toˆle. Pour autant, la texture a`
cœur obtenue est peu commune pour du cuivre. En conse´quence, une analyse comple´mentaire
est effectue´e.
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Fig. C.5 – Fonction de distribution des orientations pour le cuivre lamine´ a` chaud. Analyse
effectue´e en surface de la toˆle.
Fig. C.6 – Fonction de distribution des orientations pour le cuivre lamine´ a` chaud. Analyse
effectue´e au cœur de la toˆle.
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C.2.3 Analyse comple´mentaire de la toˆle n◦2
Un second e´chantillon est pre´leve´, perpendiculairement au pre´ce´dent, dans le plan
(DT,DN). Il permet quatre mesures :
– une mesure pre`s de la surface,
– une seconde a` cœur,
– une troisie`me pre`s de l’autre surface,
– et enfin la quatrie`me est faite avec une translation de l’e´chantillon sur lui-meˆme, consti-
tuant ainsi une moyenne des mesures.
Les re´sultats sont pre´sente´s figures C.7 pour les figures de poˆles, et C.8, C.9, C.10, et C.11
pour les fonctions de distributions des orientations correspondantes.
Une approche qualitative de comparaison des re´sultats met en e´vidence une he´te´roge´ne´ite´ de
la texture dans l’e´paisseur du mate´riau : une texture similaire pour les mesures 1 et 3 faites au
voisinage des surfaces nomme´es (( DN )) et, une texture similaire pour les mesures 2 (a` cœur)
et l’inte´grale des trois mesures. Par ailleurs les figures de poˆles et fonctions d’orientation ainsi
obtenues rappellent celles d’un mate´riau de type acier, avec pre´sence d’une fibre γ.
La texture mesure´e est donc assez inattendue pour un cuivre OFHC. Il convient de rappeler
que ce mate´riau provient d’une toˆle extraite directement en sortie de laminoir a` chaud. Le
traitement thermome´canique est donc tre`s incomplet et atypique.
Il a de´ja` e´te´ observe´ dans la bibliographie des textures typiques de mate´riaux a` structures
cubiques a` faces centre´es sur des me´taux de structure cubique centre´e. Le phe´nome`ne inverse
est ici observe´. La pre´sence de cette fibre γ pourrait eˆtre impute´e a` une composante de cisaille-
ment. La toˆle correspond en effet a` la toute premie`re partie du lingot entrant dans le laminoir
a` chaud. Or l’amorc¸age du laminage, avec de plus un trop fort taux de re´duction, comporte
quasi-ine´vitablement une telle composante.
Des analyses et essais comple´mentaires seraient ne´cessaires pour justifier cette hypothe`se.
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Fig. C.7 – Figure de poˆles pour le cuivre lamine´ a` chaud : mesures 1, 2, 3 et 4 (cette dernie`re
correspond a` l’inte´grale des 3 autres).
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Fig. C.8 – Fonction de distribution des orientations pour le cuivre lamine´ a` chaud : mesure 1.
L’e´chantillon est pre´leve´ dans le plan (DT,DN), et la mesure est effectue´e pre`s de la surface.
Fig. C.9 – Fonction de distribution des orientations pour le cuivre lamine´ a` chaud : mesure
2. L’e´chantillon est pre´leve´ dans le plan (DT,DN), et la mesure est effectue´e a` cœur.
202 Mesures de texture par DRX
Fig. C.10 – Fonction de distribution des orientations pour le cuivre lamine´ a` chaud : mesure
3. L’e´chantillon est pre´leve´ dans le plan (DT,DN), et la mesure est effectue´e pre`s de l’autre
surface.
Fig. C.11 – Fonction de distribution des orientations pour le cuivre lamine´ a` chaud : mesure 4.
L’e´chantillon est pre´leve´ dans le plan (DT,DN), et la mesure est effectue´e avec une translation
de l’e´chantillon sur lui-meˆme, constituant ainsi une moyenne des mesures.
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En conclusion ...
Deux toˆles de cuivre OFHC ont e´te´ utilise´es pour la re´alisation des essais me´caniques me-
ne´s dans cette the`se. Des e´chantillons ont e´te´ pre´leve´s sur chacune des toˆles afin d’effectuer
une analyse par diffraction aux rayons X de la texture cristallographique.
La premie`re toˆle, lamine´e a` chaud, puis a` froid et recristallise´e, pre´sente une texture cube
assez marque´e. Il s’agit d’une texture classique de ce me´tal apre`s e´tapes de recuit.
La seconde n’a subi qu’un laminage tre`s partiel. La texture en surface est torture´e, et tourne´e
de 10◦. Des mesures a` cœur, et en moyenne sur l’e´paisseur ont e´te´ re´alise´es. Les figures de
poˆles et fonctions d’orientation indiquent la pre´sence d’une fibre γ. Cette caracte´ristique est
inattendue pour un cuivre. Elle est impute´e au traitement thermome´canique tre`s partiel de la
toˆle.
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Annexe D
Analyse EBSD
”A map of the world that does not include Utopia is not worth even glancing at, for it leaves out the one
country at which Humanity is always landing.”
Oscar Wilde (1854-1900)
Cette annexe est une pre´sentation succinte de la technique de cartographie EBSD.
Le protocole utilise´ dans cette the`se pour la re´alisation et le post-traitement des cartographies
EBSD est ensuite de´crit.
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D.1 Rappel du principe de l’EBSD
L’EBSD (Electron Back Scattered Diffraction), ou diffraction des e´lectrons re´tro-diffuse´s,
est une technique qui permet de de´terminer l’orientation cristallographique d’une zone excite´e
par un faisceau d’e´lectrons incident. Il re´sulte de cette excitation l’e´mission, par chaque plan
atomique de la maille, d’une paire de coˆnes de diffraction, qui, intercepte´s par un e´cran phos-
phorescent, forment une bande de Kikuchi (figure D.1). L’e´chantillon est ge´ne´ralement incline´
de 70◦ afin d’obtenir un bon compromis entre l’e´mission maximale des e´lectrons re´trodiffuse´s
et la ne´cessite´ de limiter les effets ne´fastes de la rugosite´ re´siduelle de l’e´chantillon.
Fig. D.1 – Principe de l’EBSD : formation d’une bande de Kikuchi sur l’e´cran phosphorescent.
L’indexation du diagramme obtenu associe a` chaque bande le plan cristallographique cor-
respondant. Le diagramme est tout d’abord enregistre´ par une came´ra, puis l’indexation des
bandes est effectue´e en temps re´el a` l’aide d’une transformation mathe´matique (transforme´e
de Rough) de l’image nume´rique du diagramme. Cette indexation est enfin mise en regard d’un
diagramme the´orique, conduisant ainsi a` l’obtention de trois angles d’Euler qui carate´risent
l’orientation cristallographique. Le re´sultat final d’une cartographie est un fichier comportant
autant d’enregistrements que de points analyse´s, et ou` chaque enregistrement contient princi-
palement les coordonne´es du point analyse´, les angles d’Euler refle´tant l’orientation locale, la
nature de la phase de´tecte´e, ainsi que des informations annexes telles que l’indice de qualite´
du diagramme, ou l’indice de confiance sur l’indexation.
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Fig. D.2 – Diagramme de Kikuchi associe´ a` une orientation cristalline, et indexation de celui-
ci.
D.2 Mesures effectue´es
D.2.1 Pre´paration de la surface de l’e´chantillon
Les mesures d’orientations locales par techniques d’EBSD demandent une pre´paration
soigne´e de la surface de l’e´chantillon. Une e´tape de polissage me´canique jusqu’au papier de
granulome´trie 2 400 au polissage a` paˆte diamante´e (6, puis 3, et enfin 1 µm) est suivi d’un
e´lectropolissage permettant d’enlever la couche e´crouie par le polissage me´canique tout en
pre´servant l’e´tat de surface. La solution chimique utilise´e pour le cuivre est constitue´e de
70 % d’acide phosporique (H3PO4) et de 30 % d’eau. L’e´chantillon est plonge´e dans cette
solution pendant 20 secondes a` 22 V .
D.2.2 Re´alisation des cartographies
Des cartographies EBSD sont re´alise´es au centre des zones utiles de toutes les e´prouvettes.
Le microscope e´lectronique a` balayage utilise´ est un mode`le XL40 de marque Philips. La taille
de spot (correspondant a` la taille du faisceau d’e´lectron incident) est choisie e´gale a` une valeur
comprise entre 5 et 6, la tension d’acce´le´ration des e´lectrons est de 20 kV, l’e´chantillon est
positionne´ a` une distance de travail de 25 mm et un angle d’inclinaison de 70◦ pour maximiser
la diffraction des e´lectrons. La zone balaye´e se situe au centre des e´prouvettes de traction et
couvre une surface de 500 µm x 500 µm. Un pointe´ est re´alise´ tous les microns, le taux moyen
d’indexation est ici de 97% des pointe´s. L’ensemble des parame`tres de toutes les cartographies
sont re´pertorie´s dans les tableaux D.1, D.2, D.3.
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Conditions ope´ratoires du MEB :
Eprouvette : ct0 ct45 t0 t45 tc
Tension d’acce´le´ration (kV) 20
Taille de spot (nume´ro du diaphragme) entre 5 et 6
Distance de travail (mm) 25 mm a` ±1 mm
Grandissement x90
Focalisation dynamique active oui
Rotation du balayage 0◦
Correction d’inclinaison (tilt) oui, 70◦
Tab. D.1 – Re´glage du microscope e´lectronique a` balayage Philips XL40 utilise´ pour la re´ali-
sation des cartographies EBSD.
Conditions ope´ratoires du EBSD :
Eprouvette : ct0 ct45 t0 t45 tc
Temps d’inte´gration came´ra (ms) 7 3 3 3 10




Nombre de bandes 3-5
Re´solution transforme´ de Hough 60
Tab. D.2 – Parame´trages des cartographies EBSD.
Cartographie :
Eprouvette : ct0 ct45 t0 t45 tc
Pas (µm) 1
Largeur X (points) 977 959 962 889 976
Largeur Y (points) 998 1007 970 887 908
Temps de traitement par pixel (ms) 55
Taux d’indexation 97 % 98 % 96 % 97 % 91,5 %
Tab. D.3 – Re´sultats statistiques des cartographies EBSD obtenues.
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D.2.3 Post-traitement des donne´es
A l’issue d’une cartographie EBSD, il est ne´cessaire d’effectuer un post-traitement.
En effet, tous les pointe´s ne peuvent eˆtre correctement indexe´s, soit parce que
deux diagrammes de Kikuchi se superposent, comme c’est le cas aux joints de
grains, soit parce que le relief local de l’e´chantillon est trop important. Compte
tenu du mate´riau e´tudie´ (absence de quadraticite´), et de la bonne indexation,
seulement trois e´tapes de post-traitement ont e´te´ ne´cessaires (voir par exemple
[National de Microscopie Electronique Balayage et de Microanalyses, 2004], [He´ripre´, 2006]
pour une analyse plus de´taille´e). La premie`re consiste a` attribuer aux points non indexe´s
l’orientation cristallographique la plus approprie´e. La seconde e´tape permet de supprimer les
points isole´s ainsi que les zones de meˆme orientation cristallographique dont la surface est
infe´rieure a` celle couverte par au moins trois pointe´s. Enfin, troisie`me e´tape, une fois les joints
de grains de´finis en utilisant une re`gle de de´sorientation minimale de 13◦, chaque grain se voit
affecter son orientation moyenne.
D.3 Analyse des re´sultats : morphologie
Le fait de disposer d’une cartographie du mate´riau permet d’effectuer une analyse morpho-
logique de la microstructure, ou plus pre´cise´ment une analyse statistique de la morphologie
des grains. Une premie`re observation purement qualitative indique que cette microstructure
est fortement macle´e, qu’elle pre´sente une forte he´te´roge´ne´ite´ de taille de grains, ceux ci e´tant
par ailleurs fre´quemment de forme non convexe.
Donne´es statistiques. Trois parame`tres ont e´te´ retenus pour l’analyse statistique de la
morphologie : la surface des grains, leur allongement, et leur orientation morphologique. L’al-
longement s’exprime par le rapport du grand axe c sur le petit axe a de l’ellipse e´quivalente
(ellipse de meˆme aire, meˆme centre et meˆme orientation morphologique que la forme e´tu-
die´e). L’orientation morphologique est l’angle α que fait le grand axe de l’ellipse e´quivalente
avec l’horizontale. Pour eˆtre plus complet, il conviendrait de caracte´riser e´galement la non-
convexite´ des grains.
Les re´sulats obtenus, pour la microstructure du cuivre lamine´ a` chaud (i.e celle qui a donne´
lieu a` microstructure synthe´tique) sont pre´sente´s aux figures D.7, et D.8.
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Fig. D.3 – Cartographie EBSD d’une surface d’1 mm2 sur la toˆle n◦1, i.e. le cuivre lamine´ a`
chaud, puis a` froid, et recristallise´ (essai cisaillement-traction a` 0◦).
Fig. D.4 – Cartographie EBSD d’une surface d’1 mm2 sur la toˆle n◦2, i.e. le cuivre lamine´ a`
chaud uniquement (essai cyclique).
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Les macles. Deux cristaux sont en position de macle si de part et d’autre de leur plan
commun (dit plan de macle ou de composition) subsiste un re´seau de maille multiple de celle
qui leur est propre [Jaoul, 1965]. Ceci implique des relations de syme´trie particulie`re. Les
macles sont des de´fauts dans l’ordre d’empilement des couches denses d’atomes. La partie
macle´e du cristal est l’image miroir de la partie non macle´e, le plan de maclage faisant office
de plan miroir (voir figure D.3).
Fig. D.5 – Repre´sentation sche´matique d’une macle dans le re´seau c.f.c. Le plan de la figure
est le plan (110). Les plans A1 et A2 sont des plans de maclage [Ba¨ılon et Dorlot, 2000].
Il faut conside´rer deux types de macles qui diffe`rent par leur mode de formation. Les macles
de croissance se forment au cours de la recristallisation du me´tal, ge´ne´ralement a` partir d’un
de´faut d’empilement. Si deux cristaux poussent en position de macle, leur joint est stable
car son e´nergie est faible. Ces macles de croissance ont ge´ne´ralement des bords paralle`les et
droits D.3. Des traitements de longue dure´e a` tempe´rature e´leve´e augmentent la proportion de
cristaux en position de macle. Les macles de de´formation, ou macles me´canique, apparaissent
sous l’effet d’une contrainte. Les atomes de la partie macle´e se de´placent paralle`lement a`
une direction η1 (direction de cisaillement) du plan de maclage, proportionnellement a` leur
distance a` ce plan. Ces macles ne seront pas e´tudie´es ici car les chargements mis en œuvre
n’engendrent pas de maclage de de´formation.
Fig. D.6 – Macles de croissance dans le cuivre [Jaoul, 1965].
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Fig. D.7 – Analyse de la cartographie EBSD effectue´ sur le cuivre lamine´ a` chaud, sur une
surface de 500 µm2. Allongement des grains (rapport du grand axe sur le petit axe de l’ellipse
e´quivalente).
Fig. D.8 – Analyse de la cartographie EBSD effectue´ sur le cuivre lamine´ a` chaud, sur une
surface de 500 µm2. Orientation morphologique des grains (en ◦).
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En conclusion ...
Des cartographies EBSD ont e´te´ re´alise´es sur chacune des e´prouvettes, sur une surface
d’un mm2 environ, au centre de la zone utile. Les deux toˆles de cuivre pre´sente une micro-
structure ayant une assez forte disparite´ de taille de grains. De plus, la morphologie des grains
est essentiellement caracte´rise´e par une fre´quente non-convexite´.
La proportion de macles est grandes. C’est une caracte´ristique classique du cuivre. Il s’agit de
macles de recuit.
Annexe E
Utilisation des transforme´es de
Radon dans l’analyse de
microstructures
(( Tant de mains pour transformer ce monde, et si peu de regards pour le contempler ! ))
Julien Gracq (1910-2007) Lettrines
Cette annexe est un tre`s bref rappel sur la transforme´e de Radon, laquelle a e´te´ utilise´e pour
la de´tection des paralle´lismes dans une cartographie EBSD afin d’isoler les macles et donc de
leur appliquer un traitement spe´cifique.
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E.1 De´tection des paralle`lismes : la transforme´e de Radon
Tout l’inte´reˆt de la transforme´e de Radon dans l’analyse d’images re´side dans le fait qu’elle
permette de localiser une droite dans une image, meˆme tre`s bruite´e, comme le montre la figure
E.1.
Pour une pre´sentation comple`te de cette transforme´e, se reporter a` [Natterer, 1986], l’objet
de cette annexe se limitant a` une bre`ve pre´sentation de l’utilisation ici faite.
Fig. E.1 – Une droite du domaine spatial se traduit dans l’espace de Radon par un point.
Les deux droites de l’image de gauche, qui est fortement bruite´e, apparaissent sous la forme
de deux points lumineux dans l’espace de Radon pre´sente´ a` droite [Toft, 1996].
Soient (x,y) les coordonne´es carte´siennes d’un point dans un espace bi-dimensionnel, f (x,y)
une fonction continue. La transforme´e de Radon de f (x,y), note´e R f (ρ,θ), est de´finie par la
relation suivante :
R f (ρ,θ) =
Z Z
f (x,y)δ(ρ− xcosθ− ysinθ)dxdy. (E.1)
La transforme´e de Radon permet notamment la localisation d’une droite. En effet, une droite
peut eˆtre mode´lise´e par l’e´quation :
f (x,y) = δ(ρ∗− xcosθ∗− ysinθ∗). (E.2)
La transforme´e de Radon de la fonction f (x,y) s’e´crit :
R f (ρ,θ) =
Z Z
f (x,y)δ(ρ− xcosθ− ysinθ)dxdy, (E.3)
R f (ρ,θ) =
Z Z
δ(ρ∗− xcosθ∗− ysinθ∗)δ(ρ− xcosθ− ysinθ)dxdy (E.4)
La transformation de Radon d’une droite, de parame`tres (ρ∗,θ∗), est, dans l’espace de
Radon, un Dirac sur [ρ∗,θ∗]. Ainsi, il est possible d’estimer les parame`tres d’une droite a`
partir de la transformation de Radon d’une image (voir figure E.2). Deux droites paralle`les
auront la meˆme valeur de θ∗ dans l’espace de Radon.
218 Utilisation des transforme´es de Radon dans l’analyse de microstructures
Fig. E.2 – Droite dans le domaine spatial et dans l’espace de Radon [Barva, 2003].
E.2 Mise en œuvre dans l’analyse de notre microstructure
De´tecter toutes les droites, puis tous les paralle`lismes de l’image e´tudie´e pourrait s’ave´rer
fort couˆteux en temps de calcul et peu utile car ne´cessitant par la suite un traitement impor-
tant. A titre d’exemple, la figure E.3 montre l’exemple d’une macle sur laquelle la de´tection
de toutes les droites a e´te´ re´alise´e.
Fig. E.3 – De´tection par transforme´e de Radon de toutes les droites de l’image d’une macle.
Compte tenu du fait qu’il est peu fre´quent qu’une macle ait un rapport d’allongement e´gal
a` 1, il a e´te´ ici de´cide´ de ne de´tecter que les droites dont la direction e´tait paralle`le a` l’axe de
plus grande projection de la forme e´tudie´e, c’est-a`-dire la macle.
De plus, une macle n’ayant, dans la re´alite´, pas des bords strictement paralle`les, une tole´rance
angulaire a e´te´ de´finie pour la de´tection du paralle`lisme. Cette tole´rance est ici fixe´e a` 10◦.
Par ailleurs, pour e´viter les artefacts consistant a` de´tecter un paralle`lisme reposant sur
quelques pixels, un seuil minimal reposant sur la longueur l du segment pris en compte dans





ou` p est la longueur de l’axe de plus grande projection de la macle.
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En conclusion ...
La transforme´e de Radon permet de localiser et de de´finir une droite dans un espace bidimen-
sionnel. Nous l’avons utilise´e en analyse morphologique pour de´tecter les segments paralle`les
dans une cartographie EBSD. Ceci a permis d’isoler les macles par une autre caracte´ristique
que la cristallographie, difficile d’exploitation dans le cas de cette microstructure.
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et Identification de Mode`les de Plasticite´ Cristalline
L’objet de ce travail est d’ame´liorer les techniques d’identification des lois de comporte-
ment multi-e´chelles des mate´riaux polycristallins cubiques a` faces centre´es. L’identification est
en effet au cœur meˆme de toute mode´lisation du comportement des mate´riaux.
Une me´thode couplant calculs e´le´ments finis et mode`les en champs moyens est de´veloppe´e.
La simulation de la re´ponse a` des chargements non-proportionnels, et la confrontation aux
re´ponses expe´rimentales d’un cuivre OFHC, permet de mettre l’accent sur la description de
l’e´crouissage latent, et aboutit a` une meilleure prise en compte des interactions entre syste`mes
de glissement.
Des mesures de champs sous microscope e´lectronique a` balayage sont re´alise´es au cours d’es-
sais in situ sous chargements non-proportionnels. Les champs locaux de de´formation obtenus
par microextensome´trie permettent d’analyser l’apparition et l’e´volution des structures de lo-
calisation. Une microstructure synthe´tique tridimensionnelle repre´sentative est de´veloppe´e a`
partir des cartographies EBSD dans le but d’une confrontation entre champs expe´rimentaux
et calculs par e´le´ments finis.
Enfin, une e´valuation nume´rique des pre´visions de plusieurs mode`les en champs moyens est
aborde´e, a` l’ e´chelle des e´tats moyens par phase, par confrontation aux calculs e´le´ments finis
pe´riodiques. Elle s’appuie sur une de´finition du volume e´le´mentaire repre´sentatif a` l’e´chelle
globale, en distribution de phases, et par phase.
Cette e´tude permet de poser un regard novateur sur les me´thodes d’identification de mode`les
en champs moyens reposant sur une confrontation a` l’e´chelle macroscopique, et met en e´vi-
dence les difficulte´s potentielles d’une approche qui viserait a` s’appuyer e´galement sur des
e´tats plus locaux.
Mots-cle´ : e´crouissage latent, localisation de la de´formation, homoge´ne´isation, identifica-
tion, mesures de champs, calculs paralle`les, simulation de microstructure.
